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Résumé
Les câbles métalliques utilisés pour le renforcement des pneumatiques sont obtenus par as-
semblage de fils fins produits par tréfilage d’un fil d’acier perlitique à teneur en carbone proche
de la composition eutectoïde. La mise en forme par tréfilage a pour but, d’une part de donner
au fil son diamètre final et, d’autre part de l’écrouir et lui conférer une très haute résistance
mécanique (3500 MPa environ pour des fils de diamètre de 200 µm environ). L’objectif actuel
est de porter cette résistance à un niveau proche de 5000 MPa afin d’abaisser la quantité d’acier
de renfort et de diminuer ainsi le poids et le coût des pneumatiques.
Toutefois l’obtention de fils à ultra-haute résistance (5000 MPa) se voit confronter à deux
obstacles majeurs. En effet, le renforcement de l’acier au cours de l’étape de tréfilage engendre
des évolutions microstructurales et mécaniques très importantes qui provoquent l’apparition
d’une fragilisation des fils. Ce phénomène est considéré comme le seuil de tréfilabilité au-delà
duquel le fil ne peut plus être renforcé par écrouissage. Au-delà de cette fragilisation prématurée
du fil, un phénomène de vieillissement post-tréfilage provoque lui aussi une évolution de la
microstructure et une perte de la ductilité au cours du temps à température ambiante ou encore
suite à des traitements thermiques basse température (< 200°C). Cette instabilité des fils dans le
temps peut être fortement pénalisante pour leur mise en assemblage en vue d’obtenir les renforts
métalliques puisqu’elle est responsable de nombreuses ruptures des fils.
L’objectif de ce travail de thèse a consisté alors à contribuer à la définition des évolutions
microstructurales, à l’origine des variations des propriétés mécaniques qui apparaissent au cours
de l’écrouissage et du vieillissement post-tréfilage. Pour cela, une approche expérimentale ori-
ginale reposant sur l’utilisation combinée de plusieurs techniques de caractérisation globales et
indirectes (pouvoir thermoélectrique, résistivité électrique, spectroscopie mécanique, calorimé-
trie. . .), couplée à des analyses en sonde atomique tomographique et à des essais de traction,
a été mise en place dans l’idée de fournir un faisceau d’éléments permettant de proposer un
scénario pour interpréter les différentes évolutions microstructurales en question.
Il a ainsi pu être mis en évidence que l’étape de tréfilage provoquait la dissolution de la
cémentite induisant la sursaturation de la ferrite en carbone. Cette microstructure fortement
hors équilibre suite à la déformation, revient alors à un état thermodynamiquement plus stable
au cours du vieillissement post-tréfilage à travers trois mécanismes différents : la ségrégation des
atomes de carbone sur les défauts microstructuraux et la précipitation de carbures intermédiaires
métastables suivie de leur transformation en cémentite.
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Summary
Steelcords are produced by assembling cold-drawn pearlitic steel wires with a composition
close to the eutectoid one. The cold-drawing step has two goals : it provides the final shape of
the wire and its very high mechanical resistance (about 3500 MPa for wires with a diameter of
200 µm). Nowadays, the industrial target aims at achieving a mechanical resistance of about
5000 MPa in order to lower the quantity of steelcord introduced into tires so decreasing their
weight and their cost.
However, there are two major obstacles to obtaining these ultra-high strength wires. Indeed,
the steel reinforcement during cold-drawing induces significant microstructural and mechanical
evolutions, which embrittle the wires. This phenomenon is considered as the limit of drawability
beyond which wires cannot be plastically deformed anymore. In addition to that, post-drawing
ageing can also induce a microstructural evolution and a loss of ductility due to storage at room
temperature or during heat treatments at low temperatures (< 200°C). This instability of the
wires microstructure can be very damaging for the assembly step leading to wire breakage.
The aim of this work was to contribute to the assessment of the microstructural evolu-
tion responsible for the variations of mechanical properties that appear during drawing and
post-drawing ageing. To achieve this goal, an original experimental approach combining global
and indirect characterization techniques (thermoelectric power, electrical resistivity, mechanical
spectroscopy, calorimetry. . .) with Atom Probe Tomography analyses has been set up in order
to provide a range of evidences that converge towards a unique scenario to interpret the different
microstructural evolution.
It was thus shown that cold-drawing leads to cementite dissolution inducing over saturation
of ferrite in carbon atoms. This non-equilibrium microstructure tends to return to a more stable
state during post-drawing ageing through three different ageing mechanisms : the segregation
of carbon atoms on microstructural defects, the precipitation of secondary carbides and their
transformation in cementite.
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Introduction
Les matériaux de renforts métalliques pour pneumatique sont mis en forme par tréfilage de fils
d’acier à teneur en carbone proche de la composition eutectoïde. Ces fils unitaires, de diamètre
compris entre 400 et 80 µm, sont réalisés par des opérations successives de réduction de diamètre
à partir d’un fil initial de 5,5 mm issu de la sidérurgie. L’opération de tréfilage a pour but, d’une
part, d’amener le fil à son diamètre final et, d’autre part, de l’écrouir et lui conférer une très
haute limite d’élasticité et résistance mécanique pouvant atteindre plus de 4000 MPa. Ces fils
fins, à très haute résistance mécanique, sont ensuite assemblés par retordage sous forme de câbles
(ou steelcord) plus ou moins complexes en fonction du nombre de fils unitaires qui les constituent.
Dans le contexte environnemental actuel et face aux questions énergétiques qui se posent,
les manufacturiers de pneumatiques doivent être capables de proposer des produits plus endu-
rants et plus légers, ceci en vue de limiter la consommation de carburant ainsi que la masse de
mélanges caoutchoutiques à recycler en fin de vie. Dans cette perspective, un axe majeur d’in-
novation consiste à augmenter considérablement la résistance à rupture des fils d’acier perlitique
utilisés pour le renfort des pneumatiques jusqu’à un niveau proche des 5000 MPa. Ce gain per-
mettrait d’abaisser la quantité d’acier de renfort et les épaisseurs des mélanges élastomériques,
et donc le poids des pneumatiques.
Toutefois, il existe deux obstacles majeurs à l’obtention et l’utilisation de tels fils métalliques.
Dans un premier temps, au cours de leur mise en forme par tréfilage, il apparait une fragilisation
des fils conduisant à leur rupture prématurée du fait de la forte déformation plastique qui leur
est imposée. Ceci définit le seuil de tréfilabilité, au-delà duquel le renforcement du fil par la
diminution de sa section n’est plus possible. En effet, lors de son tréfilage, la microstructure et
les propriétés du fil d’acier sont fortement modifiées. La résistance mécanique augmente et la
ductilité diminue en conséquence d’évolutions complexes de la microstructure jusqu’à l’échelle
atomique. De nombreux auteurs ont tenté de comprendre le lien entre les évolutions microstruc-
turales et les propriétés mécaniques des fils. L’ensemble de ces études s’accorde sur l’apparition,
au cours du tréfilage, de plusieurs mécanismes de renforcement d’origine microstructurale. Les
plus cités sont l’orientation des lamelles de perlite, la réduction des distances interlamellaires,
l’augmentation de la densité de dislocations au sein des lamelles de ferrite ou aux interfaces, la
ségrégation du carbone sur les dislocations engendrant la création d’atmosphères de Cottrell, ou
encore le renforcement par solution solide. Les deux derniers mécanismes cités, liés aux atomes
de carbone, seraient associés à un phénomène de décomposition partielle, voire totale, de la
cémentite au cours de la déformation dont l’origine est, à l’heure actuelle, toujours mal connue.
L’ensemble de ces modifications microstructurales, et notamment la décomposition progres-
sive de la cémentite durant le tréfilage, engendre ainsi une importante déstabilisation de la
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microstructure pouvant potentiellement conduire à la fragilisation du matériau.
Au-delà du phénomène de renforcement et de fragilisation de l’acier, il est nécessaire de
considérer, dans un second temps, le phénomène de vieillissement post-tréfilage, c’est-à-dire
l’évolution dans le temps et/ou en température de la microstructure et des propriétés méca-
niques des fils. En effet, une augmentation de la résistance mécanique associée à une diminution
de la ductilité peut être observée au cours du temps à température ambiante ou encore suite à
des traitements thermiques à faibles températures (inférieures à 200°C). Malgré la difficulté de
définir de façon fine les mécanismes métallurgiques mis en jeu, l’ensemble des travaux réalisés
dans la littérature s’accorde sur le fait que la diffusion des atomes de carbone provenant de
la décomposition de la cémentite, et leur interaction avec les défauts microstructuraux, est à
l’origine de ce vieillissement. L’identification précise de ces mécanismes apparait alors comme
primordiale d’un point de vue industriel puisqu’ils peuvent être fortement pénalisants au cours
de l’étape d’assemblage. En effet, le stockage des fils à température ambiante après tréfilage
peut aboutir à leur fragilisation et à l’incapacité de les assembler.
Dans ce cadre, l’objectif général de ce travail de thèse, effectué en collaboration avec la so-
ciété Michelin, est de contribuer à une définition plus fine des évolutions microstructurales,
à l’origine des modifications de propriétés mécaniques des fils, apparaissant à la fois au cours
de la déformation plastique et au cours du vieillissement post-tréfilage. Ces sujets ayant fait
l’objet d’un grand nombre d’études depuis plusieurs dizaines d’années sans pour autant arriver
à un consensus quant aux phénomènes métallurgiques mis en jeu, il a été nécessaire de mettre
en place une approche originale reposant sur la multiplication de techniques de caractérisation
globales telles que le pouvoir thermoélectrique (PTE), la spectroscopie mécanique, la résisti-
vité électrique ou encore la calorimétrie, couplées à des analyses directes par sonde atomique
tomographique (SAT), dans l’idée d’apporter un ensemble d’éléments tendant vers un scénario
commun pour expliquer les différentes évolutions microstructurales.
Ce manuscrit se découpe en quatre chapitres. Le premier expose une étude bibliographique
autour de la problématique des évolutions microstructurales du fil au cours du tréfilage et de
son renforcement mécanique. L’état de l’art sur le vieillissement des aciers en général, de l’acier
ultra-bas carbone à l’acier martensitique, est également présenté dans le but d’apporter des
éléments complémentaires à l’étude du vieillissement des aciers perlitiques fortement écrouis,
discuté par la suite.
Le deuxième chapitre est consacré à la présentation de l’acier de référence étudié ainsi qu’à
la description des différentes méthodes expérimentales utilisées. Ainsi, dans un premier temps,
le procédé d’élaboration des fils, leur caractérisation mécanique en sortie de tréfilage ainsi que le
protocole de stockage mis en place sont présentés. Par la suite, le principe de chaque technique
expérimentale utilisée et la méthodologie de mesure correspondante sont décrits. Enfin, ce second
chapitre expose et argumente la stratégie expérimentale particulière déployée au cours de ce
travail de thèse.
Dans le troisième chapitre, les résultats des techniques expérimentales globales et indirectes
(PTE, spectroscopie mécanique et résistivité électrique) sont présentés et confrontés aux résul-
tats des analyses locales réalisées par SAT. Cette étude a pour but de définir les mécanismes
métallurgiques gouvernant les évolutions microstructurales au cours de la déformation et de ca-
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ractériser ainsi la microstructure en sortie de tréfilage correspondant à l’état microstructural de
référence en vue de l’étude du vieillissement.
Le quatrième et dernier chapitre porte sur l’étude du phénomène de vieillissement post-
tréfilage. A nouveau, l’approche choisie consiste à coupler deux techniques globales et indirectes
(PTE et calorimétrie) dans le but de proposer un scénario d’évolutions microstructurales au cours
du vieillissement à basse température (jusqu’à 150°C), avant de le confronter aux observations
directes par SAT. Enfin, le lien entre les différents mécanismes proposés et les évolutions de
propriétés mécaniques des fils a fait l’objet d’une dernière partie.
En conclusion, un bilan des résultats et de leurs interprétations est réalisé et les perspectives
ouvertes par ce travail sont dégagées. Un ensemble d’annexes vient compléter le manuscrit dans
le but d’apporter des précisions sur les techniques expérimentales utilisées ainsi que quelques
résultats complémentaires.
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Chapitre I
Revue bibliographique
Les fils d’acier perlitique fortement écrouis sont communément uti-
lisés en tant que renforts pour application pneumatique du fait de
leur haute résistance mécanique, pouvant dépasser les 4000 MPa,
associée à une ductilité acceptable. Leur microstructure a été inten-
sément étudiée depuis plusieurs dizaines d’années dans le but d’ex-
pliquer et de maitriser ce remarquable comportement mécanique. Un
grand nombre de théories, parfois contradictoires, concernant les
évolutions microstructurales pendant le tréfilage ainsi qu’au cours
d’un vieillissement post-tréfilage ont ainsi vu le jour.
Ce premier chapitre de thèse a alors pour objet de présenter une
revue bibliographique concernant les fils d’acier perlitique fortement
écrouis. Après les présentations successives de la microstructure
perlitique initiale et du procédé industriel d’élaboration des fils et
renforts métalliques pour pneumatiques, les évolutions microstruc-
turales au cours du tréfilage seront décrites. La problématique du
renforcement de la perlite pendant la déformation plastique sera
ensuite traitée. Enfin, la dernière partie de ce chapitre abordera le
vieillissement post-tréfilage de ces aciers. Une mise en parallèle avec
le vieillissement bien connu d’aciers ultra-bas carbone et d’aciers
martensitiques sera également effectuée.
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Les aciers perlitiques
1 Les aciers perlitiques
Dans le cas simple des alliages binaires fer-carbone sans élément d’addition, la perlite est le
résultat de la décomposition de l’austénite au point eutectoïde, c’est à dire à 0,77% en masse de
carbone et à une température de 727°C. Lors d’un refroidissement lent, cette décomposition de
l’austénite entraîne la formation de lamelles alternées de ferrite (Feα) et de cémentite (Fe3C).
Cette structure perlitique contient 89% en masse de ferrite et 11% en masse de cémentite. Le
diagramme fer-carbone simplifié correspondant est illustré figure I.1.
Figure I.1: Domaine eutectoïde du diagramme fer-carbone.
La ferrite Feα est une solution solide d’atomes de carbone situés dans les sites interstitiels
d’un réseau cubique centré d’atomes de fer. A l’équilibre, la solubilité du carbone dans la ferrite
est très faible : de l’ordre de 0,02 % en masse à 723°C, elle est inférieure à 10−4 % en dessous
de 200°C. A température ambiante, le paramètre de maille de la ferrite vaut a=0,2866 nm.
La cémentite Fe3C est un composé défini cristallin de maille primitive orthorombique conte-
nant 12 atomes de fer et 4 atomes de carbone. A température ambiante, les paramètres de cette
maille valent a=0,4526 nm, b=0,5091 nm et c=0,6743 nm.
Par ajout d’éléments d’alliage favorisant l’une ou l’autre des phases, il est possible d’obtenir
des aciers majoritairement perlitiques pour des teneurs en carbone s’écartant légèrement de la
composition eutectoïde d’équilibre [BAI 39].
La structure lamellaire se développe sous forme de colonies selon la théorie de la germination-
croissance à partir des joints de grains austénitiques. Des germes de cémentite se forment le long
du joint déclenchant ainsi la germination de ferrite dans les zones appauvries en carbone. La
croissance simultanée des deux phases nécessite alors la redistribution du carbone en avant du
front de croissance de la perlite. L’orientation des lamelles est la même au sein d’une colonie
mais varie d’une colonie à l’autre comme illustré sur la micrographie I.2(a).
Les différentes caractéristiques de la microstructure perlitique peuvent être contrôlées par les
paramètres du traitement thermique à l’origine de sa formation. Ainsi, la température d’aus-
ténitisation permet de modifier à la fois la taille des colonies (directement liée à la taille des
grains austénitiques) et la distance interlamellaire. En effet, plus cette température est élevée
plus les colonies sont de taille importante et plus la distance interlamellaire est faible. De la
même façon, il est possible de modifier l’espace interlamellaire en modifiant la vitesse de refroi-
dissement. Plus cette vitesse est élevée, plus la distance interlamellaire est faible et inversement.
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(a) (b)
Figure I.2: (a) Micrographie d’une microstructure perlitique lamellaire non déformée obtenue par micro-
scopie électronique à balayage. (b) Représentation schématique d’un ex-grain austénitique : illustration
de la colonie perlitique et définition des dimensions caractéristiques de la perlite (λ : distance entre deux
lamelles de cémentite ou encore distance interlamellaire ; T : largeur d’une lamelle de cémentite).
Cependant, il est important de modifier ces paramètres (température d’austénitisation et vitesse
de refroidissement) de façon contrôlée afin d’éviter la formation de phases telles que la bainite
ou la martensite, très pénalisante pour les étapes de déformation plastique comme le tréfilage.
2 Le tréfilage
2.1 Généralités
Le tréfilage est un procédé de mise en forme à froid qui permet de réduire le diamètre d’un fil
par passages successifs dans des filières de diamètre décroissant en présence de lubrifiant. Ceci
entraîne une diminution de section du fil accompagnée d’un renforcement par écrouissage.
Une filière de tréfilage est constituée d’un noyau dur en carbure de tungstène lié au cobalt
assurant la réduction de section. Dans certains cas, pour limiter l’usure des filières et leur échauf-
fement au passage du fil, des noyaux en diamant peuvent être utilisés. Une monture en acier
ou en aluminium vient enserrer le noyau pour lui permettre de résister aux fortes pressions
appliquées au cours du tréfilage. La filière peut se décomposer en plusieurs parties (figure I.3).
– Un cône de réduction qui joue le rôle d’entonnoir de dégagement et qui permet aussi de
répartir et d’entrainer le lubrifiant.
– Un cône de travail, de demi-angle α et de longueur Lc équivalente à une fois et demi le
diamètre de sortie : c’est dans cette partie de la filière que s’effectue la réduction de section
du fil.
– Une zone de calibrage, qui comme son nom l’indique, permet de calibrer le diamètre du fil.
Sa longueur correspond environ à la moitié du diamètre de sortie.
– Un cône de sortie, d’angle β qui permet un déchargement progressif de la filière et l’éva-
cuation du lubrifiant.
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Figure I.3: Schéma d’une filière de tréfilage.
Dans ce procédé, la déformation rationnelle ou encore déformation vraie est définie par la
relation I.1 où S0 et S sont les sections, et D0 et D sont les diamètres en entrée et en sortie de
tréfilage.
 = ln(S0
S
) = ln(D0
D
)2 (I.1)
Le caractère continu de ce procédé de déformation implique la nécessité de conserver le
débit volumique entre chaque passe (ie. chaque filière). Il est ainsi possible dans certains cas
d’atteindre des vitesses de tréfilage supérieures à 20 m/s pour les fils les plus fins, correspondant
à une vitesse moyenne de déformation de l’ordre de 2.104 s−1.
Concernant la mécanique du tréfilage, cette dernière n’étant pas au cœur de la problématique
de la thèse, elle ne sera pas présentée ici. Le lecteur intéressé pourra se référer à [WRI 11] pour
une première approche.
2.2 Schéma industriel d’élaboration des renforts métalliques pour pneuma-
tiques
Les fils de départ possèdent un diamètre de 5,5 mm et sont tréfilés de façon à obtenir des
diamètres voisins de 0,2 mm pour une résistance mécanique de l’ordre de 4 GPa. Pour arriver à
de telles réductions de diamètre, le procédé industriel comporte plusieurs étapes présentées sur
la figure I.4.
La première étape consiste en un décalaminage mécanique du fil d’entrée. Ce dernier subit
ensuite une étape de dépôt de coulant de tréfilage permettant par la suite l’accroche du lubri-
fiant de tréfilage à sec. L’étape qui suit correspond donc à un ou plusieurs étape(s) de tréfilage
à sec du fil machine, réduisant le diamètre initial de 5,5 mm environ à un diamètre compris
entre 1 et 3 mm. Cette étape provoquant une augmentation de la résistance du matériau conco-
mitante à une réduction de sa ductilité, il est nécessaire de réaliser un traitement thermique
d’austénitisation (environ 900°C) suivi d’un refroidissement contrôlé permettant de régénérer la
microstructure perlitique de l’acier et d’améliorer ainsi sa ductilité pour poursuivre le tréfilage.
Les différents paramètres de ce traitement permettent de contrôler la microstructure (taille des
colonies perlitiques et distance interlamellaire) et par conséquent les propriétés mécaniques du
fil.
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Figure I.4: Schéma de principe de l’élaboration des renforts métalliques.
Une fois la microstructure régénérée, le fil est revêtu d’une couche de cuivre puis de zinc
par électrodéposition avant de subir un traitement thermique de diffusion à une température
comprise entre 300 et 500°C. Cette étape a pour but de former un revêtement de laiton qui
servira de lubrifiant pour l’étape de tréfilage humide et permettra l’adhésion entre le renfort et
la gomme au sein du pneumatique.
Le tréfilage humide est ensuite effectué dans un bain destiné au refroidissement et à la lu-
brification. Cette étape permet la réduction du diamètre du fil jusqu’à des diamètres de l’ordre
de 0,4 à 0,08 mm correspondant à des déformations rationnelles comprises entre 3,5 et 4. Tout
comme le tréfilage à sec, cette étape induit une augmentation de la résistance mécanique du fil
et une diminution de sa ductilité. Il est toutefois nécessaire de conserver une ductilité suffisante
afin de permettre, par la suite, la mise en assemblage des fils unitaires (câblage, retordage).
Cette étape d’assemblage a pour but d’augmenter la flexibilité et la force à rupture du renfort.
3 Evolutions microstructurales de la perlite au cours du tréfi-
lage
Au cours du tréfilage, les fils d’acier perlitique subissent de fortes déformations à l’origine
des importantes modifications microstructurales observées. Ces modifications se manifestent à
différentes échelles, du niveau macroscopique jusqu’à l’échelle lamellaire.
3.1 Evolutions structurales macroscopiques : les textures cristallographiques
Au cours du tréfilage, les très grandes déformations plastiques atteintes confèrent au fil une
texture cristallographique. Il a été montré que le tréfilage des métaux cubiques centrés, et en
particulier des aciers perlitiques, provoque un alignement préférentiel de la direction cristallo-
graphique [110] des grains avec l’axe du fil. Au contraire, dans le plan transversal, il n’y a pas
systématiquement d’orientation privilégiée. Dans le cas où celle-ci est inexistante, on parle de
texture de fibre <110>. Il se peut aussi que des plans de la famille {hkl} s’orientent de façon
privilégiée perpendiculairement à la direction radiale du fil. Dans ce cas là, on parle de texture
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cylindrique, cyclique ou encore circulaire que l’on note {hkl} <110>. Ces deux types de texture
sont représentés schématiquement sur la figure I.5.
Figure I.5: Représentation schématique (a) d’une texture de fibre <110> et (b) d’une texture cylindrique
{hkl} <110> dans un fil, en coupe transversale [PHE 03].
Cependant, la déformation imposée au fil n’est pas homogène en volume. En effet, la surface
du fil est déformée de façon plus importante que son cœur. De façon similaire, la texturation
du fil ne sera donc pas homogène le long de son rayon. Cette texturation radiale a été mise en
évidence par diffraction des rayons X par Heizmann et al. [HEI 94]. Trois zones de texturation
différentes ont pu être distinguées :
– la zone de surface du fil (0,8 D < r < D ; D est le diamètre du fil) de texture principalement
fibreuse < 110 >,
– une zone intermédiaire (0,5 D < r < 0,8 D) de texture cylindrique {110} <110> dont l’axe
de fibre <110> peut présenter un écart angulaire avec l’axe du fil pouvant atteindre 20°
en fonction des conditions de tréfilage [ABD 95],
– la zone de cœur (0 < r < 0,5 D) avec une texture fibreuse <110> prononcée.
Ces trois zones peuvent s’étendre plus ou moins en fonction de l’angle α de la filière. Ainsi,
plus ce dernier est élevé, plus la zone intermédiaire s’étend au détriment de la zone de cœur
[HEI 94].
Les indices de texture et de circularité, accessibles à partir des figures de pôle, révèlent le
niveau de texturation du fil. Ainsi, il a pu être montré que la texture <110> du coeur augmente
jusqu’à  = 2 environ puis sature. La texture se propage ensuite vers la périphérie du fil avec
l’augmentation de la déformation [ABD 95].
3.2 Evolutions structurales microscopiques : échelle des grains perlitiques
3.2.1 Alignement et affinement des lamelles
Embury et al. ont été les premiers à mettre en évidence une inclinaison des lamelles de perlite
vers l’axe de tréfilage dès  = 0,7 [EMB 66]. Cet alignement des colonies perlitiques avec l’axe de
tréfilage présente la même évolution que la texturation : il semble être de plus en plus marqué
avec la déformation et saturer à des valeurs inférieures à 10° pour des déformations comprises
entre 1,5 et 2 [NAM 95, GON 00, ZHA 10]. Ce phénomène de saturation de l’alignement des
lamelles est mis en évidence sur la figure I.6.
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Figure I.6: Evolution de l’écart angulaire à l’axe du fil en fonction de la déformation rationnelle [GON 00].
L’orientation initiale des lamelles par rapport à l’axe de tréfilage joue un rôle important dans
l’alignement des lamelles. En effet, les colonies présentant une faible désorientation initiale avec
l’axe de tréfilage se déforment essentiellement par cisaillement de la ferrite, parallèlement à l’axe
des lamelles. Au contraire, les colonies fortement désorientées par rapport à l’axe de tréfilage
voient leurs lamelles se courber et se fragmenter pour accommoder la déformation [LAN 70].
Porter et al. considèrent que l’épaisseur des lamelles joue un rôle très important dans
leur déformation. Ainsi, une perlite grossière aura tendance à se fragmenter pour suivre la
déformation alors qu’une perlite plus fine se déformera plastiquement [POR 78].
Zhang et al. ont, eux aussi, étudié les mécanismes de déformation de la cémentite [ZHA 10].
Ils ont pu mettre en évidence que la déformation est initiée dans les lamelles de ferrite selon
les plans de glissement {110}α−Fe et {112}α−Fe puis que le cisaillement est transféré dans les
lamelles de cémentite. Lorsque la déformation devient plus importante, les lamelles de cémentite
sont alignées et commencent à s’allonger et s’affiner dans la direction longitudinale. Suite à cette
étude, les auteurs ont proposé six modes de modification de la morphologie de la cémentite à
partir de l’orientation initiale des lamelles et de leur épaisseur. Ces différents modes sont illustrés
sur la figure I.7.
Plus récemment, ces mêmes auteurs ont montré que l’orientation initiale des lamelles in-
fluençait fortement leurs caractéristiques après tréfilage telles que la distance interlamellaire ou
encore les angles de désorientation le long et à travers les lamelles de ferrite [ZHA 13]. Ainsi,
les colonies favorablement orientées avant déformation présenteraient une densité de disloca-
tions et un espacement interlamellaire moindres que les colonies initialement désorientées par
rapport à l’axe de tréfilage. Ces différences peuvent avoir une influence non négligeable sur les
différentes contributions au renforcement des aciers perlitiques fortement tréfilés comme nous le
rappellerons dans la suite de cette étude bibliographique.
3.2.2 Courbures transversales des colonies
Les observations des coupes transversales des fils avant et après tréfilage montrent, en plus
de l’alignement lamellaire dans la direction de tréfilage, une importante modification de la mor-
phologie de la cémentite. En effet, des lamelles initialement planes présentent une forme courbée
après tréfilage (figure I.8). Cette microstructure est typiquement observée suite à la déformation
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Figure I.7: Illustration des six modes d’alignement et de déformation des lamelles de cémentite. Les
orientations initiales des lamelles de cémentite sont représentées en haut de la figure : (A) parallèle, (B)
inclinée, (C) perpendiculaire, (D) particule de cémentite. Dans le cas (C), l’évolution des lamelles de
cémentite au cours du tréfilage dépend de leur épaisseur. En effet, les plus fines peuvent se déformer
plastiquement (cas (3)) alors que les plus épaisses se fracturent en lamelles plus courtes (cas (4)) ou bien
sous forme de particules de cémentite (cas (5)) [ZHA 10].
par tréfilage de métaux cubiques centrés présentant une texture <110> de la ferrite selon l’axe
de sollicitation. Hosford a montré que l’accommodation de la déformation macroscopique axi-
symétrique du fil passe, localement, par une déformation plane de chaque grain associée à une
courbure dans le plan transverse expliquant la morphologie des lamelles de cémentite qui en
résulte [HOS 64].
Figure I.8: Vue au MET en coupe transversale de la microstructure perlitique (a) non tréfilée et (b)
tréfilée à  = 4,2 [LAN 77].
3.3 Evolutions structurales nanoscopiques : échelle lamellaire
3.3.1 Diminution de l’espace interlamellaire et affinement des lamelles de cémen-
tite
Comme représenté sur la figure I.7, une fois les lamelles de cémentite orientées selon l’axe
de tréfilage, lorsque la déformation s’amplifie, de nombreuses études ont montré que la distance
interlamellaire moyenne (λ) et l’épaisseur des lamelles de cémentite (T ) étaient réduites en lien
avec la diminution du diamètre (D) des fils comme l’indique la relation de proportionnalité I.2.
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λ0
λ() =
T0
T () =
[
D0
D()
]( 1x)
(I.2)
où les indices “0” sont relatifs à l’état initial. Le paramètre x reflète le mode de déformation
appliqué au matériau (ie. déformation axisymétrique ou plane). Embury et al. et Langford
ont mis en évidence que dans la majorité des cas, ce paramètre était égal à 1 indiquant ainsi
qu’en moyenne, les lamelles subissent une déformation axisymétrique [EMB 66, LAN 77].
Cette relation indique ainsi que la distance interlamellaire passe d’une centaine de nanomètres
à quelques nanomètres après tréfilage.
Langford met en évidence un étalement de la distribution de ces espacements qui devient
alors dissymétrique du fait de la disparité des orientations lamellaires initiales [LAN 77]. Ainsi,
l’espace entre les lamelles quasi-perpendiculaires à l’axe diminue moins que celui des lamelles
dont l’orientation est proche de l’axe.
A partir de l’expression de la déformation rationnelle (équation I.1) et de l’expression I.2, il
est possible d’obtenir une relation exprimant directement l’évolution de l’épaisseur des lamelles
de cémentite (ou bien de l’espace interlamellaire) en fonction de la déformation rationnelle.
T = T0 exp(−x. 2) (I.3)
Cette diminution de l’épaisseur des lamelles de cémentite met donc en jeu la déformation
plastique d’une phase considérée habituellement comme fragile. Langford a pu relier ce ca-
ractère ductile des lamelles à leur épaisseur : les lamelles les plus épaisses (ie. supérieures à
1 µm) ont tendance à se rompre alors que les lamelles d’épaisseur inférieure à 100 nm se dé-
forment plastiquement [LAN 77]. Cette déformation plastique peut être aussi favorisée par l’état
de compression hydrostatique élevée dû au mode de déformation comme le suggère Gil Sevil-
lano [SEV 75]. Ce dernier a pu constater que plusieurs systèmes de glissement s’activent au
cours de la déformation, satisfaisant le critère de ductilité d’un cristal.
Plus récemment, Zhang et al. ont comparé les épaisseurs des lamelles de cémentite calculées
par la relation I.3 dans le cas d’une déformation axisymétrique (x=1) avec les valeurs mesurées
au MEB et au MET [ZHA 11]. La figure I.9 représente l’évolution de l’épaisseur des lamelles de
cémentite avec la déformation pour les deux méthodes.
Figure I.9: Comparaison de l’épaisseur des lamelles de cémentite obtenue par calcul et par mesure directe
[ZHA 11].
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Selon les auteurs, la différence visible entre les deux courbes pour des déformations inférieures
à 3 proviendrait de l’effet de la réorientation des lamelles et de l’hétérogénéité radiale du mode
de déformation dans le fil. Par contre, pour des déformations supérieures, l’épaisseur mesurée
devient inférieure à celle calculée. Il semblerait donc qu’un phénomène concomitant induise un
affinement des lamelles de cémentite. Les auteurs expliquent cette différence par une dissolution
de la cémentite pour les forts taux de tréfilage, hypothèse présentée dans nombre d’études
préalables [GRI 82, LAN 97].
3.3.2 Dissolution de la cémentite
Observations générales et mécanismes proposés Les principales études relatives à la
dissolution de la cémentite au cours de la déformation d’aciers perlitiques sont répertoriées dans
le tableau I.1.
Plusieurs travaux ont mis en évidence la dissolution des lamelles de cémentite pour les forts
taux de tréfilage. Gridnev et al. sont les premiers à avoir fait l’hypothèse d’un tel phénomène
[GRI 82]. Par la suite, de nombreuses études ont été réalisées afin de valider cette théorie.
Araujo et al. ont observé par spectroscopie Mössbauer une dissolution d’environ 50% de la
cémentite pour =1,93 [ARA 93]. Les mesures thermomagnétiques deKorznikov ont à nouveau
révélé cette dissolution pour une forte déformation en torsion [KOR 94] puisque la transition
magnétique de la cémentite à 210°C (température de Curie de Fe3C) semble disparaitre après
déformation.
L’hypothèse avancée par Gridnev et al. pour expliquer cette dissolution partielle de la
cémentite repose sur le fait que l’énergie d’interaction entre une dislocation et un atome de
carbone est supérieure à l’énergie de liaison entre les atomes de fer et de carbone dans la
cémentite. Selon les auteurs, les atomes de carbone seraient transférés au cours de la déformation
de la cémentite vers les dislocations présentes aux interfaces ferrite-cémentite ou proches des
interfaces dans la ferrite. Des atmosphères de Cottrell se formeraient ainsi autour des dislocations
et la dissolution s’arrêterait avec la saturation de ces dernières [GRI 82].
Ce mécanisme de dissolution de la cémentite, reposant sur les interactions entre les atomes
de carbone de la cémentite et les dislocations, est aussi appuyé par de plus récentes études
[GAV 03, MIN 10, LI 11b]. Ainsi, selon Gavriljuk, l’affinement associé à l’élongation des la-
melles de cémentite au cours de la déformation induit une augmentation de quantité d’interfaces
où sont majoritairement stockées les dislocations [SEV 91, EMB 94]. Les interactions entre les
dislocations et les atomes de carbone de la cémentite en seraient ainsi favorisées et provoqueraient
sa dissolution [GAV 03].
Cette interaction est aussi évoquée parMin et al. [MIN 10]. Ces derniers proposent un méca-
nisme de dissolution lié à la plasticité des lamelles de cémentite dont l’épaisseur est suffisamment
faible. Ainsi, les atomes de carbone seraient “piégés” par les dislocations qui cisaillent les lamelles
au cours de la déformation, transportant ainsi le carbone de la cémentite vers la ferrite.
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De leur côté, Li et al. ont remarqué par sonde atomique que le carbone présent dans la
ferrite après déformation ne semble pas être réparti de manière homogène comme illustré sur
la figure I.10 [LI 11b]. Ils expliquent cela par l’interaction entre le carbone et les dislocations
intralamellaires de la ferrite. En effet, en plus des dislocations stockées aux interfaces, les auteurs
suggèrent la formation de murs de dislocations dans la ferrite sur lesquels les atomes de carbone
provenant de la décomposition de la cémentite peuvent venir ségréger. Ce dernier point serait
à l’origine d’un lien étroit entre la distribution de carbone dans la ferrite et la distribution des
dislocations dans cette même phase après déformation.
Enfin, plus récemment, des études par diffraction des rayons X, spectroscopie Mössbauer et
microscopie électronique ont amené Chakraborty et al. à proposer un mécanisme de dissolu-
tion similaire, reposant sur le piégeage des atomes de carbone par les dislocations interfaciales,
le paramètre de maille de la ferrite étant très peu modifié par la dissolution de la cémen-
tite [CHA 13]. Pour expliquer la dissolution, les auteurs ont alors proposé deux interprétations
thermodynamiques basées sur l’apparition d’un gradient de concentration aux interfaces fer-
rite/cémentite avec la déformation, se traduisant par un gradient de potentiel chimique.
Figure I.10: (a) Cartographie en 3D des atomes de carbone représentant les surfaces d’isoconcentration
à 7 % at. pour =2. Les deux images correspondent à la même zone d’analyse mais représentée selon deux
orientations orthogonales. Les deux flèches mettent en évidence deux murs de dislocations décorés par les
atomes de carbone ségrégés. Le sous-volume représenté en rose (30 × 30 × 4 nm3) s’intéresse à l’un de
ces murs de dislocations. (b) Distribution des atomes de carbone situés dans le sous-volume sélectionné
et profil de concentration en carbone correspondant.
Les auteurs évoqués ci-dessus proposent un mécanisme de dissolution de la cémentite lié à
l’interaction des dislocations et des atomes de carbone impliquant une distribution non homogène
du carbone dans la ferrite et une dissolution limitée par la densité de dislocations.
Toutefois, d’après Languillaume, l’explication proposée initialement par Gridnev et al.
ne suffit pas à interpréter la dissolution de la cémentite [LAN 95]. En effet, il explique, entre
autre, que la quantité de carbone libérée par la dissolution de la cémentite excède ce que peut
piéger une quantité, même importante, de dislocations. Ses travaux basés sur de nombreuses
techniques expérimentales (mesures thermomagnétiques, spectroscopie Mössbauer, diffraction
des neutrons, observations MET ainsi que spectroscopie de perte d’énergie des électrons) lui ont
permis de proposer un nouveau mécanisme de dissolution de la cémentite reposant sur sa dé-
stabilisation thermodynamique au cours du tréfilage. Cette déstabilisation serait principalement
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liée à l’augmentation du rapport surface/volume des lamelles de cémentite au cours du tréfilage
impliquant une augmentation de leur énergie de surface. Cette hypothèse a, par la suite, été
soutenue par Sauvage et al. [SAU 00]. Selon eux, un scénario lié à l’interaction entre le carbone
et les dislocations n’est pas crédible puisqu’il ne permet pas d’expliquer la forte concentration
en carbone dans certaines zones intralamellaires, les dislocations étant majoritairement stockées
aux interfaces. En outre, Languillaume estime que l’introduction de défauts chimiques liée à
l’activité des dislocations dans la cémentite pourrait apporter une contribution supplémentaire
à l’augmentation de l’énergie stockée dans cette phase et ainsi, à sa déstabilisation [LAN 95].
De leur côté, Hono et al. ont observé par diffraction des rayons X, microscopie ionique,
microscopie électronique à balayage et sonde atomique tomographique, une dissolution complète
de la cémentite pour =5,1 [HON 01]. Ils montrent en effet que la concentration en carbone
devient homogène pour des taux de tréfilage élevés comme le montrent les cartes de concentration
en carbone obtenues par sonde atomique 3D (figure I.11). Plus de 4 % atomique de carbone sont
détectés dans les filaments nanométriques de ferrite. Selon les auteurs, cette sursaturation de la
ferrite en carbone est possible si l’on considère des mailles de type martensitique dans lesquelles
la solubilité du carbone est beaucoup plus importante que dans la ferrite. Ceci expliquerait la
faible augmentation du paramètre de maille vis à vis des quantités de carbone mises en jeu par
la dissolution de la cémentite.
Figure I.11: Cartes de concentration de carbone obtenues par sonde atomique 3D sur deux fils d’acier
perlitique à 0,97%C en masse : (a) =3,6 et (b) =5,1 [HON 01].
Phelippeau a lui aussi émis l’hypothèse de la formation de mailles “pseudo-martensitiques”
assistée par les déformations élastiques en filière pour expliquer l’importante concentration de
carbone en solution solide [PHE 03]. Il a émis cette hypothèse de façon à expliquer le désaccord
entre les valeurs du paramètre de maille après tréfilage mesurées par diffraction des neutrons et
celles calculées par éléments finis.
La transformation de la maille cubique centrée de la ferrite en une maille tétragonale centrée
pour des déformations supérieures à 1,5 est aussi soutenue par Taniyama et al. [TAN 04]. Leurs
résultats, obtenus par diffraction des rayons X provenant d’une source synchrotron, montrent
que la comparaison des profils de diffraction longitudinaux et transversaux par rapport à l’axe
du fil, souligne l’augmentation, au cours du tréfilage, du rapport des paramètres de maille c/a,
initialement égal à 1.
De la même façon et contrairement à Chakraborty et al. [CHA 13], Lv et al. observent
une augmentation du paramètre de maille de la ferrite avec l’augmentation de la déformation
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en laminage par diffraction des rayons X conventionnelle [LV 08].
Numériquement cette fois, Ali Nematollahi et al. ont étudié la dissolution de la cémentite
par simulation DFT (théorie de la fonctionnelle de la densité) [NEM 13]. Les calculs ont montré
que la contrainte appliquée au cours de la déformation par tréfilage pouvait induire une aug-
mentation de la solubilité du carbone dans la ferrite et favoriser la dissolution de la cémentite.
Toutefois, une seconde force motrice liée à l’incompatibilité élastique entre la cémentite et la
ferrite pourrait aussi participer à la dissolution des carbures. En effet, un transfert d’atomes de
carbone de la cémentite vers la ferrite permettrait d’atténuer cette incompatibilité et de stabili-
ser la microstructure. De plus, de la même façon que Languillaume, les auteurs mentionnent
l’existence d’une troisième force motrice associée à l’augmentation du rapport surface/volume
au cours de la déformation. Néanmoins, ils n’écartent pas la possibilité que ces mécanismes de
dissolution de la cémentite soient accompagnés de mécanismes mettant en jeu des interactions
carbone-dislocations aux interfaces, pour pouvoir expliquer les importants taux de décomposi-
tion de la cémentite.
Enfin, il convient de mentionner une étude récente de Takahashi et al. qui proposent un
mécanisme alternatif de dissolution de la cémentite [TAK 12]. Les auteurs suggèrent que le
phénomène de dissolution de la cémentite n’est pas dû à la déformation imposée à l’acier au cours
du tréfilage mais plutôt à un vieillissement post-déformation dans lequel les lacunes créées au
cours du tréfilage favoriseraient la décomposition de la cémentite. Cette hypothèse, déjà évoquée
par plusieurs auteurs [YAM 76, KEM 90, WAT 96, BUO 98], repose sur des observations en
sonde atomique tomographique à différents états de vieillissement des fils, comme représenté sur
la figure I.12 : la microstructure lamellaire toujours visible en sortie de tréfilage s’homogénéiserait
après un vieillissement de 30 minutes à 150°C et une reprécipitation de la cémentite pourrait
avoir lieu pour des températures de vieillissement plus élevées. Il est toutefois nécessaire de
considérer cette hypothèse avec prudence puisque celle-ci relève d’une technique locale pouvant
potentiellement fausser l’analyse sur un matériau hétérogène, sans analyse statistique.
Figure I.12: Comparaison des microstructures et profils de concentration en carbone sur un fil d’acier
perlitique tréfilé à =4,61 (a) brut de tréfilage, (b) après un vieillissement de 30 minutes à 150°C [TAK 12].
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Le phénomène de dissolution de la cémentite au cours de la déformation par tréfilage
des aciers perlitiques a été mis en évidence depuis plus de trente ans. Malgré un consen-
sus concernant son existence, les mécanismes physiques responsables de ce phénomène sont
encore sujets à débat.
Deux types de mécanismes principaux ressortent toutefois de cet état de l’art. Le premier
proposé par Gridnev et al. repose sur la supériorité de l’énergie d’interaction entre les
dislocations et les atomes de carbone face à l’énergie de liaison entre le carbone et le fer
dans la cémentite. Au cours de la déformation, les dislocations, s’accumulant aux interfaces
ferrite-cémentite, auraient tendance à piéger les atomes de carbone de la cémentite et les
transférer dans la ferrite.
Le second modèle, proposé par Languillaume, est basé sur la déstabilisation thermo-
dynamique de la cémentite du fait de l’augmentation de son énergie d’interface avec l’aug-
mentation de son rapport surface/volume au cours de la déformation. Si le premier modèle
implique l’existence d’une relation étroite entre les dislocations et les atomes de carbone dans
la ferrite, ce second mécanisme peut être expliqué par l’hypothèse de transformation de la
maille cubique centrée en maille tétragonale centrée au cours de la déformation proposée par
Hono ou encore Phelippeau : les atomes de carbone libérés se retrouveraient en solution
solide dans la ferrite après dissolution.
Enfin, une étude récente de Takahashi et al. suggère l’existence d’un mécanisme de dis-
solution alternatif qui aurait lieu, non pas au cours de la déformation, mais serait favorisé
par un vieillissement post-tréfilage. Il ressort ainsi de cet état de l’art concernant le phéno-
mène de dissolution de la cémentite, l’absence de définition claire de l’état microstructural
du fil en sortie de tréfilage.
Il apparait donc nécessaire d’obtenir des informations complémentaires sur la microstruc-
ture brute de tréfilage dans l’optique de l’étude ultérieure de son vieillissement.
Effet de l’espace interlamellaire sur la dissolution de la cémentite
L’influence de l’épaisseur des lamelles de cémentite sur leur ductilité a été précédemment pré-
sentée (cf. partie 3.3.1). Il en a été conclu que la plasticité de la cémentite n’était vérifiée que
dans le cas des lamelles les plus fines. Il reste maintenant à définir l’influence de cette épaisseur
sur la dissolution de cette phase.
Nam et al. ont étudié l’effet de l’espace interlamellaire et de la taille des colonies perlitiques sur
la dissolution de la cémentite en faisant varier la température d’austénitisation et la température
de transformation respectivement [NAM 00]. Ils ont mis en évidence que l’effet de la taille des
colonies perlitiques était négligeable devant celui de l’espace interlamellaire. Des mesures en
spectroscopie Mössbauer leur ont permis d’observer une dissolution de la cémentite pour des
déformations moindres dans les aciers à faible espace interlamellaire que dans ceux à espace
interlamellaire plus élevé comme observé sur la figure I.13. Les auteurs n’expliquent toutefois
pas pourquoi la fraction de cémentite à déformation nulle n’est pas la même pour les trois
aciers. Il apparait, de plus, sur cette figure qu’il existerait un seuil au delà duquel la dissolution
de la cémentite cesse (environ 8,5% de cémentite). Ainsi, malgré des déformations importantes,
il semblerait que la cémentite ne soit pas entièrement dissoute contrairement aux conclusions
tirées parHono et al. indiquant une distribution homogène du carbone après déformation (figure
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I.11).
De la même façon, Gavriljuk a étudié à la fois l’influence de l’épaisseur des lamelles de
cémentite et celle de la morphologie de la perlite (globulaire ou lamellaire) sur la dissolution
de la cémentite par spectroscopie Mössbauer [GAV 03]. Il a, lui aussi, pu mettre en évidence
qu’une morphologie lamellaire fine était plus à même de se dissoudre lors de la déformation
qu’une morphologie globulaire épaisse. Ces résultats ont pu être confirmés par Ivanisenko et
al. [IVA 09].
Récemment, Li et al. ont étudié un acier perlitique à 0,8% en masse de carbone tréfilé à
différentes déformations (comprises entre 0 et 5,4) par sonde atomique tomographique [LI 11b].
Grâce à cette méthode, ils ont pu mesurer les concentrations de carbone dans la ferrite et la
cémentite au cours du tréfilage. Ils ont confirmé l’augmentation de la teneur en carbone de la
ferrite avant sa saturation pour environ =3,47, renforçant l’hypothèse d’une dissolution limitée
de la cémentite. L’influence de l’épaisseur des lamelles de cémentite a une fois de plus été observée
(figure I.14). En effet, la concentration en carbone des lamelles de cémentite semble diminuer à la
fois avec la diminution de l’épaisseur des lamelles ainsi qu’avec l’augmentation de la déformation
jusqu’à =3,47. Au delà de cette déformation, seule l’épaisseur des lamelles est influente.
Figure I.13: Évolution de la fraction de cémentite mesurée par spectrométrie Mössbauer durant le
tréfilage pour différentes microstructures : (A) et (C) ont le même espace interlamellaire d’environ 0,016
µm (< à l’espace interlamellaire de (B) d’environ 0,021 µm) ; (A) et (B) ont la même taille de colonies
perlitiques d’environ 5 µm (< à la taille des colonies de (C) d’environ 7 µm). La première température
de la légende correspond à la température d’austénitisation et la seconde correspond à la température de
transformation [NAM 00].
Effet des éléments d’alliage
Il vient d’être montré que la dissolution de la cémentite est dépendante de paramètres morpho-
logiques de la perlite tels que l’épaisseur des lamelles. Des études ont montré que ce phénomène
pouvait aussi être influencé par la composition de l’acier. L’objectif de cette partie est de réper-
torier l’influence de quelques éléments d’alliage courants sur la dissolution de la cémentite.
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Figure I.14: Évolution de la concentration en carbone de la cémentite en fonction de l’épaisseur des
lamelles de cémentite pour différents taux de déformation [LI 11b].
Gavriljuk a couplé des mesures par analyses thermomagnétiques avec des études en spec-
troscopie mécanique et en spectroscopie Mössbauer [GAV 03]. Les premiers essais par analyses
thermomagnétiques ont été réalisés sur des aciers à 0,7% en masse de carbone contenant diffé-
rents éléments d’alliage tels que le chrome, le manganèse ou encore le vanadium. Les échantillons,
dont l’aimantation a été mesurée en continu, ont été traités selon un cycle thermique incluant
un chauffage et un refroidissement entre l’ambiante et 600°C. D’après l’auteur, au chauffage,
les atomes de carbone stockés dans la ferrite après déformation précipiteraient sous forme de
cémentite en modifiant les propriétés magnétiques de l’échantillon. La différence d’aimantation
de l’échantillon avant et après le cycle en température doit donc dépendre de la quantité de
carbone provenant de la décomposition de la cémentite au cours du tréfilage : plus la différence
est importante, plus le phénomène de précipitation a été marqué et donc plus la quantité de
carbone mise en jeu est élevée. D’après les résultats (figure I.15), le chrome et le manganèse
accélèreraient la dissolution de la cémentite. Au contraire, le vanadium semblerait retarder cette
dissolution.
Des analyses par spectroscopie Mössbauer ont aussi été réalisées afin d’étudier l’influence des
éléments tels que le nickel, le cobalt, le vanadium, le manganèse ou encore le molybdène. Les
résultats ont montré que le nickel, le cobalt, le vanadium et le molybdène semblaient atténuer
la dissolution de la cémentite. A l’inverse, le manganèse accélèrerait cette dissolution ce qui
confirme les résultats d’analyses thermomagnétiques.
Enfin, Gavriljuk a utilisé la spectroscopie mécanique comme méthode indirecte de mesure
de l’enthalpie de liaison entre les atomes de carbone interstitiels et les dislocations dans la ferrite
en fonction des éléments d’alliage. Les résultats sont répertoriés dans le tableau I.2. Le chrome,
le manganèse et le molybdène augmenteraient l’énergie de liaison entre les interstitiels et les
dislocations dans la ferrite, ce qui semble compatible avec une accélération de la dissolution de
la cémentite suivant le modèle de Gridnev. Au contraire, les autres éléments étudiés retar-
deraient ce phénomène de décomposition à en juger des résultats. Ces nouvelles données sont
en adéquation avec celles obtenues par les autres méthodes sauf dans le cas du molybdène qui
paraissait ralentir la dissolution d’après les études par spectroscopie Mössbauer.
L’effet du silicium sur la dissolution a été observée par Balak et al. à travers des observations
en sonde atomique tomographique [BAL 07]. Il semblerait ainsi qu’un acier à 0,8 % en masse de
carbone avec 0,55 % en masse de silicium présente une décomposition de cémentite plus marquée
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Figure I.15: Courbes thermomagnétiques d’aciers contenant (en masse) : (a) 0,7%C ; (b) 0,7%C +
1,5%Mn ; (c) 0,7%C + 1,5%Cr ; (d) 0,7%C + 0,5%V [GAV 03]. Les flèches rouges illustrent la différence
d’aimantation de l’échantillon avant et après le cycle thermique.
Composition (% at.) HB± 0,02 (eV)
α-Fe 0,78
Fe + 5,0 Co 0,39
Fe + 5,0 Ni 0,20
Fe + 5,4 Si 0,55
Fe + 0,5 V 0,60
Fe + 3,9 Mn 1,85
Fe + 0,5 Mo 1,86
Fe + 1,0 Cr 1,74
Table I.2: Effet des éléments d’alliage sur l’enthalpie de liaison entre les atomes de carbone interstitiels
et les dislocations dans la ferrite [GAV 03].
que pour un même acier qui en contient seulement 0,2 %. Un effet similaire mais moindre du
chrome a aussi pu être mis en évidence.
De leur côté, Lv et al. ont étudié la variation du paramètre de maille et la concentration
en carbone dans la ferrite par diffraction des rayons X lors du laminage à froid d’aciers perli-
tiques à 0,8 % en masse de carbone contenant du manganèse, du silicum ou encore du chrome
[LV 08]. Leurs résultats ont montré que la présence de chrome, et dans une moindre mesure de
manganèse, induit une augmentation du paramètre de maille de la ferrite au cours du laminage
plus marquée que dans le cas d’un acier sans éléments d’addition. D’après les auteurs, cette
augmentation du paramètre de maille est à relier à la remise en solution du carbone dans la
ferrite. Ainsi, ils en ont conclu que le chrome et le manganèse favorisaient la dissolution de la
cémentite (figure I.16) alors que le silicium ne semble pas présenter d’influence notable.
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Figure I.16: Évolution du paramètre de maille et teneur en carbone de la ferrite en fonction du taux de
réduction appliqué [LV 08].
En résumé, la dissolution de la cémentite au cours du tréfilage semble être influencée à
la fois par des paramètres morphologiques des lamelles de cémentite et par la composition
de l’acier étudié.
En effet, le phénomène de dissolution de la cémentite apparait de manière plus accentuée
dans le cas des lamelles les plus fines. Ce point est certainement à relier au caractère plus
ductile des lamelles de cémentite les plus minces.
Concernant la composition des aciers, certains éléments d’alliage se sont révélés être
des catalyseurs de la dissolution de la cémentite. Parmi ces derniers, les plus cités dans la
littérature sont le chrome et le manganèse. De son côté, le silicium semble présenter une
influence plus limitée.
3.3.3 Amorphisation de la cémentite
Certains auteurs envisagent une amorphisation de la cémentite au cours du tréfilage plutôt
qu’une dissolution de celle-ci. La cémentite amorphe, dure et fragile puisqu’il s’agit de verre
métallique, renforcerait la ferrite en bloquant les dislocations qui ne peuvent pas la traverser et
qui s’accumulent aux interfaces. La ferrite, en retour, protégerait les fibres de cémentite.
Nagao et al. détaillent dans leur brevet, les conditions nécessaires à l’obtention par tréfilage
d’une perlite dont les lamelles de cémentite sont à l’état de verre métallique amorphe [KOB 03].
Ils décrivent la composition de l’acier, les paramètres de traitement thermique, etc. qui per-
mettent de former une telle structure. Un paramètre important semble être la température de
déformation puisque l’élaboration nécessite un tréfilage humide à froid et l’utilisation de filières
en diamant pour limiter l’échauffement lors du passage dans la filière. La microstructure obtenue
améliorerait la résistance à la propagation de fissures longitudinales dans la perlite.
Kobe Steel, Ltd donnent aussi dans un brevet, une méthode pour élaborer des fils com-
binant une bonne résistance mécanique à une ductilité et une ténacité satisfaisantes [KOB 98].
Leur invention propose également de former une perlite “dégénérée” dont la cémentite est sous
forme amorphe.
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Borchers et al., quant à eux, considèrent de façon similaire à Gridnev que lors de la dé-
formation de la cémentite, cette dernière est traversée par des dislocations qui emportent avec
elles des atomes de carbone. Il se créerait alors une forte densité de lacunes dans la cémentite
générant son amorphisation. Cet appauvrissement en carbone engendrerait ainsi une amorphi-
sation de la cémentite. Cette théorie repose sur des observations en microscopie électronique en
transmission à haute résolution (HRTEM) de zones amorphes entre les lamelles de ferrite. Des
mesures de concentration du carbone dans les filaments de cémentite montrent que la stœchio-
métrie de cette phase disparaît lorsque la déformation augmente. Enfin, des essais de diffraction
des rayons X viennent, selon eux, corroborer cette hypothèse puisqu’une augmentation de la
largeur des pics relatifs à la cémentite ainsi qu’une diminution de leur hauteur pourraient être
appréhendées comme étant la signature d’une amorphisation.
Cependant, il convient d’être prudent avec ce concept d’amorphisation de la cémentite. D’une
part, les observations en HRTEM de Borchers et al. sont réalisées sur des lames minces pré-
parées au FIB (Focused Ion Beam), technique pouvant potentiellement amorphiser la surface
du matériau. D’autre part, le diffractogramme obtenu sur un échantillon nanostructuré peut
présenter les mêmes caractéristiques que celui d’un échantillon amorphe.
L’évolution microstructurale des fils d’acier perlitique au cours du tréfilage est très com-
plexe et entraîne de nombreux désaccords dans l’explication des mécanismes mis en jeu.
Deux étapes peuvent toutefois se dégager en fonction des déformations subies par le maté-
riau. Ainsi, à faibles déformations, les principaux phénomènes microstructuraux semblent
agir à l’échelle microscopique des lamelles.
Ils correspondraient à une orientation des lamelles de cémentite dans l’axe de tréfilage,
une déformation et un affinement des ces dernières.
A forte déformation, au contraire, les changements semblent avoir lieu à l’échelle nano-
scopique. En effet, la majorité des auteurs ont mis en évidence la dissolution de la cémentite
au cours du tréfilage. Cependant, les explications relatives à ce phénomène divisent encore.
Gridnev et al. mettent en cause une énergie de liaison Fe-C dans la cémentite plus faible
que l’énergie de liaison entre le carbone et les dislocations dans la ferrite. De son côté, Lan-
guillaume propose un modèle basé sur la déstabilisation thermodynamique de la cémentite.
Finalement, des incertitudes quant à la localisation des atomes de carbone après dissolu-
tion persistent : se trouvent-ils en solution solide dans la ferrite ou bien sont-ils ségrégés sur
les interfaces et sur les murs de dislocations intralamellaires ? De plus, quelles sont les quan-
tités de carbone mises en jeu dans ces phénomènes ? Aucune réponse claire n’est apportée
dans la littérature sur ces questions.
4 Mécanismes de renforcement de la perlite au cours du tréfi-
lage
Tout au long du tréfilage, le fil subit un écrouissage très important engendrant l’augmentation
de sa résistance mécanique. Ce renforcement est lié aux évolutions microstructurales lors du
tréfilage. Dans cette partie, nous détaillons les différents mécanismes de renforcement envisagés.
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4.1 Renforcement par diminution de l’espace interlamellaire : loi de Hall &
Petch
Le tréfilage induit une forte diminution de l’espace interlamellaire avec l’augmentation de la
déformation comme il a été présenté précédemment (partie 3.3.1). Certains modèles, considérant
les lamelles de cémentite comme des obstacles infranchissables par les dislocations, expliquent le
renforcement des aciers perlitiques tréfilés par un mécanisme dit de Hall et Petch [EMB 66,
LAN 77]. Ainsi, des empilements de dislocations se formeraient dans la ferrite du fait du blocage
de ces dernières au niveau des interfaces. Pour une contrainte en tête d’empilement suffisante,
des sources de dislocations pourraient être activées dans la cémentite.
L’évolution de la contrainte d’écoulement de la cémentite devrait donc suivre une loi du type :
σ = σ0 +
k√
λ
(I.4)
avec λ, l’espace interlamellaire moyen de la perlite et σ0, la contrainte de friction de réseau de
la ferrite. En considérant l’expression reliant l’espace interlamellaire à la déformation imposée
dans le cas d’une déformation axisymétrique (équation I.3), il est possible de définir la relation
suivante :
σ = σ0 +K.exp(

4) (I.5)
Borchers et al. valident ce modèle en montrant une proportionnalité entre la dureté Vickers
et 1/
√
λ pour différents niveaux d’écrouissage (figure I.17).
Figure I.17: Évolution de la dureté Vickers du matériau en fonction de 1/
√
λ [BOR 09].
Cependant, ce modèle présente plusieurs limites. Tout d’abord, la présence d’empilements de
dislocations dans la ferrite apparait comme peu probable étant donné la finesse des lamelles.
Des modèles alternatifs ont alors été développés en supposant que la contrainte d’écoulement
de la ferrite est définie par la propagation de dislocations entre deux murs de cémentite impé-
nétrables [SEV 91, DOL 88, JAN 00]. La figure I.18 illustre les différents modes de propagation
des dislocations envisagés.
Janecek et al. ont montré toutefois que la contrainte nécessaire pour activer les sources “en
épingle à cheveux” (I.18.A) est très élevée devant le niveau de contrainte pour lequel la plasti-
cité apparait dans la cémentite [JAN 00]. Deux autres types de sources le long des interfaces,
dites en protubérance (“bulging”), dont les contraintes d’activation sont moindres, ont alors été
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Figure I.18: Modes de propagation de dislocations pour trois sources différentes : A) la source en “épingle
à cheveux”, B) et C) les sources de types “bulging” de type I et II respectivement [SEV 91, JAN 00].
proposés. Les sources de type I (figure I.18.B) correspondent à la formation d’une demi boucle
de dislocation sur une interface. Lorsque la boucle atteint l’interface opposée, deux segments
mobiles permettent le glissement sans augmenter la longueur de ligne de dislocation. Dans le cas
du second type de source (figure I.18.C), une boucle de dislocation est formée sur une interface.
Lorsqu’elle atteint l’interface opposée, deux segments mobiles persistent de façon similaire au
cas précédent mais leur propagation nécessite un niveau de contrainte plus élevé. Il convient de
noter que ces dislocations ne présenteraient un rôle prépondérant que pour des espaces interla-
mellaires inférieurs à 10 nm environ.
L’ensemble des modèles présentés précédemment repose sur l’hypothèse que les lamelles de
cémentite jouent le rôle de barrières pour les dislocations. Or, les travaux de Hono et al. mettant
en évidence une dissolution apparemment complète des lamelles de cémentite à partir de  = 5,1
peuvent amener à s’interroger sur le caractère bloquant des lamelles pour les dislocations.
Ainsi, Hong et al. et Park et al. montrent, contrairement à Borchers et al., une déviation
de la corrélation linéaire de la dureté avec 1/
√
λ qu’ils considèrent être due à la dissolution de
la cémentite [HON 99, PAR 11].
Figure I.19: Évolution de la dureté Vickers du matériau avec 1/
√
λ. L’acier A contient 0,8%C en masse
et l’acier B contient 0,9%C en masse. [PAR 11].
La différence avec les résultats de Borchers et al. [BOR 09] peut facilement s’expliquer par
un domaine de variation de la distance interlamellaire plus étendue dans les travaux de Park
et al. [PAR 11] ainsi qu’à un nombre de points de mesure plus élevé.
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De plus, Phelippeau a mis en évidence que les entités microstructurales pour le glissement
des dislocations ne correspondent pas aux lamelles de ferrite mais aux ex-colonies perlitiques
[PHE 03]. Il montre ainsi que les dislocations peuvent traverser les interfaces entre les lamelles
du fait de la disparition de la cémentite en tant que phase lamellaire continue. En outre, la
faible désorientation cristallographique existant entre les lamelles de ferrite d’une même colonie
perlitique ne pourrait pas, selon lui, bloquer les dislocations et remplacer ainsi la présence de la
cémentite.
Seules les fortes désorientations entre les lamelles de ferrite provenant de différentes colonies
perlitiques pourraient apporter une contribution non négligeable à ce mode de renforcement
après dissolution de la cémentite [ZHA 13].
Il s’ensuit que le mécanisme de renforcement lié à la relation d’Hall et Petch ne peut ex-
pliquer, qu’en partie seulement, l’augmentation de la résistance mécanique au cours du tréfilage.
D’autres mécanismes sont donc à prendre en compte.
4.2 Renforcement par création de dislocations
De façon logique, une très forte densité de dislocations est attendue dans un matériau soumis
à une déformation plastique si importante. Toutefois, la littérature indique que la ferrite ne
présente pas une forte densité de dislocations intralamellaires [SEV 91, LAN 95, JAN 00]. Ainsi,
bien qu’un modèle lié à l’augmentation de la densité de dislocations (Λ) du type :
σ ∝
√
Λ avec Λ ∝ 1
λ
où λ est la distance interlamellaire (I.6)
puisse expliquer facilement le comportement de la perlite tréfilée, la probabilité qu’un tel
mécanisme explique le renforcement du matériau est assez faible du fait de la finesse de la
microstructure. En effet, comme a pu le montrer Gil Sevillano [SEV 91], l’épaisseur des
lamelles de ferrite est environ 50 fois plus faible que le libre parcours moyen des dislocations et
environ 10 fois supérieure à la distance moyenne entre dislocations.
Au contraire, Zhang et al. considèrent que les dislocations intralamellaires pourraient ap-
porter une contribution non négligeable au renforcement de la perlite [ZHA 11]. En effet, des
observations en microscopie électronique en transmission leur ont permis de mesurer la den-
sité de dislocations au sein de la ferrite pour plusieurs niveaux d’écrouissage et d’étudier leur
arrangement dans les lamelles comme illustré par la figure I.20.
Ainsi, la densité de dislocations serait de l’ordre de 7,5 × 109 cm−2 avant tréfilage et passerait
de 7 × 1010 cm−2 pour  = 0,68 à 8,8 × 1011 cm−2 pour  = 2,67. Selon eux, ces dislocations
seraient stockées à la fois dans la ferrite et aux interfaces.
Plus récemment, ces auteurs ont pu montrer que ce mode de renforcement était fortement
dépendant de l’orientation des lamelles avant tréfilage. Ainsi, en comparant les désorientations
le long des lamelles de cémentite, ils ont mis en évidence que les lamelles initialement déso-
rientées par rapport à l’axe de tréfilage présentaient une densité de dislocations plus élevée et
contribuaient potentiellement plus au renforcement du matériau que les lamelles favorablement
orientées [ZHA 13].
Une adaptation de l’équation de Hall et Petch au cas d’un renforcement par une forêt de
dislocations a été proposée (équation I.7) :
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Figure I.20: (a) Micrographie MET d’un échantillon déformé à  = 0,68 et (b) schéma de la structure
de dislocations correspondante [ZHA 11].
σ() = 60 + k()√
2λ
+MαGb
√
Λ (I.7)
où M est le facteur d’orientation, α est une constante, G est le module de cisaillement de
la ferrite (77,5 GPa), b est le vecteur de Burgers (0,248 nm) et Λ est la densité de dislocations
[ZHA 11].
Des calculs de k() ont été réalisés sur un acier sans interstitiel en prenant pour σ(), la
valeur de la limite élastique de l’acier pour différentes déformations. Les auteurs ont pu mettre
en évidence une augmentation du paramètre k à partir de =3,67. Ils émettent alors l’hypothèse
que ce changement de k peut provenir de la contribution du renforcement par solution solide du
fait de la dissolution de la cémentite à fortes déformations.
4.3 Renforcement par solution solide
Pour les déformations les plus importantes, le phénomène de renforcement est toujours vi-
sible malgré la dissolution de la cémentite. Un nouveau mécanisme de renforcement est donc à
envisager.
Zhang et al. ajoutent ainsi une nouvelle composante au renforcement générée par le durcis-
sement par solution solide, dû aux interactions entre les atomes de solutés et les dislocations.
Ils estiment cette contribution à 478 MPa pour =3,67, déformation pour laquelle les auteurs
observent une augmentation du paramètre k (équation I.7) [ZHA 11].
De la même façon, Park et al. considèrent que la quantité de carbone présente en solution
solide est un paramètre primordial dans l’estimation du renforcement dès qu’une déformation
est appliquée au matériau. En effet, ils montrent que la dureté augmente linéairement avec le
pourcentage massique de carbone en solution solide [PAR 11].
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En conclusion, le renforcement global du matériau lors du tréfilage peut être vu comme
un ensemble de mécanismes liés aux évolutions microstructurales lors du tréfilage et peut
être résumé par la relation proposée par Zhang et al. qui considèrent que les contributions
des mécanismes présentés précédemment peuvent être sommées linéairement pour exprimer
la résistance du matériau.
σ() = σ0 + σ(λ) + σ(Λ) + σ(ss) (I.8)
où σ() est la contrainte d’écoulement à une déformation donnée, σ0 est la contrainte de
friction de la ferrite pure, σ(λ) est la contribution relative à l’espacement interlamellaire,
σ(Λ) est la contribution des dislocations intralamellaires et σ(ss) est la contribution des
éléments en solution solide.
Il faut noter toutefois que les contributions liées à l’espace interlamellaire et aux atomes
de carbone en solution solide présentent leur propre domaine de déformation pour lesquels
ils sont prépondérants. Ainsi, la diminution de l’espace interlamellaire sera le paramètre
de renforcement prépondérant pour des déformations inférieures à 2 environ. Au delà, la
dissolution de la cémentite devient significative et les atomes de carbone qui en proviennent
deviennent le facteur principal du renforcement.
5 Le vieillissement post-tréfilage
Le vieillissement est défini comme une évolution, dans le temps et à relativement basse
température, des propriétés mécaniques des fils écrouis liée à un changement microstructural. Ce
phénomène se caractérise dans le cas des aciers tréfilés par un gain de résistance mécanique et une
chute de la ductilité. Ceci a été particulièrement observé dans l’industrie pneumatique au cours
du stockage des fils à température ambiante entre l’étape de tréfilage et l’étape d’assemblage
ainsi que pour des maintiens à 150°C, correspondant à une température proche des conditions
de vulcanisation du pneumatique.
Dans cette étude, différents travaux portant sur le vieillissement des aciers perlitiques tréfilés
seront présentés pour différents domaines de température de vieillissement avec un approfon-
dissement du domaine compris entre l’ambiante et 200°C, domaine critique du point de vue
industriel.
Cette revue bibliographique du vieillissement des aciers perlitiques tréfilés sera précédée par
des travaux concernant le vieillissement des aciers bas carbone (LC) ou ultra-bas carbone (ULC)
pour lesquels les phénomènes sont bien connus et des modèles ont été proposés. Ces travaux
pourront par la suite servir à la compréhension des phénomènes de vieillissement qui ont lieu
dans les aciers perlitiques malgré l’importante différence microstructurale et chimique de ces
types d’acier. Des études sur le vieillissement des aciers martensitiques seront aussi présentées
du fait de la similarité de microstructure entre ces aciers et des aciers perlitiques fortement
déformés comme évoqué dans la partie 3.3.2.
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5.1 Vieillissement des aciers bas et ultra-bas carbone après écrouissage
Le vieillissement des aciers bas carbone et plus particulièrement le vieillissement après écrouis-
sage (strain ageing) a été l’objet d’un grand nombre d’études notamment dans le secteur auto-
mobile dans le cas des aciers dits à “Bake Hardening”. Ce terme fait référence au durcissement
des aciers observé au cours de l’étape de cuisson des peintures des tôles.
Dans la suite de cette partie, le terme “interstitiel” se rapporte seulement aux atomes de
carbone en solution solide. Le même raisonnement est évidemment possible avec les atomes
d’azote en solution mais cet élément présente un intérêt moindre dans la comparaison avec le
vieillissement des aciers perlitiques puisque sa concentration est de deux ordres de grandeur
inférieure à celle du carbone dans ce type d’acier.
5.1.1 Théorie et modèle du vieillissement
La première théorie concernant le vieillissement de ce type d’acier a été proposée par Cot-
trell et Bilby [COT 49]. Cette théorie est basée sur la ségrégation des atomes interstitiels
autour des dislocations favorisée par le champ de contrainte de ces dernières. Le durcissement
de ces aciers au cours du vieillissement serait donc expliqué par l’ancrage des dislocations par
ces interstitiels et la formation d’atmosphères de Cottrell. Dans le modèle développé par
Cottrell et Bilby, le nombre d’atomes qui ségrègent au temps t par unité de longueur de
dislocation est donné par l’expression suivante :
N(t) = 3N0
(
pi
2
) 1
3
(
ADt
kT
) 2
3
(I.9)
avec N0, le nombre d’atomes intersitiels dans la solution solide par unité de volume ; D, le
coefficient de diffusion de l’atome qui ségrége ; A, un paramètre qui détermine l’intensité de l’in-
teraction carbone - dislocation ; k, la constante de Boltzmann et T , la température. Toutefois,
ce modèle n’est valable que dans les premiers instants du vieillissement puisqu’il ne tient pas
compte de l’appauvrissement en carbone de la matrice au voisinage des dislocations.
A partir de ces résultats, Harper a légèrement modifié l’équation précédente afin d’y intro-
duire l’effet de l’appauvrissement de la matrice en soluté à proximité des dislocations [HAR 51].
Ici, Λ est la densité de dislocations (ie. la longueur de dislocations par unité de volume). Cette
expression définit la fraction d’atomes ségrégés sur les dislocations, Y(t).
Y (t) = N(t)
N0
= 1− exp
[
−3Λ
(
pi
2
) 1
3
(
ADt
kT
) 2
3
]
(I.10)
Cependant, ce modèle n’est à nouveau valable qu’au cours de la formation des premières
atmosphères puisqu’il ne tient pas compte de la rétrodiffusion des solutés dans la matrice.
De plus, la valeur de l’exposant, égale à 2/3 dans ces modèles, est rarement vérifiée dans le
cas des aciers à forte densité de dislocations. Une approche classique par la loi de Johnson-
Mehl-Avrami, forme généralisée du modèle d’Harper, peut alors être utilisée pour décrire de
telles cinétiques. Cette évolution peut s’exprimer par la relation suivante.
Y (t) = N(t)
N0
= 1− exp [− (Kt)n] (I.11)
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Avec K(T ) = K0 exp
(
− QRT
)
; Q, l’énergie d’activation apparente associée à la ségrégation
de l’interstitiel sur les dislocations ; K0, un facteur pré-exponentiel et n, l’exposant d’Avrami.
La différence possible entre la valeur de l’exposant n et la valeur de 2/3 proposée dans les
modèles précédents provient d’une modification de mécanisme de vieillissement pour des temps
de vieillissement plus longs et des aciers plus ou moins déformés.
5.1.2 Mécanismes de vieillissement
Les cinétiques de vieillissement ont aussi été étudiées expérimentalement par de nombreux
auteurs. L’évolution des propriétés mécaniques de ces aciers a ainsi été suivie au cours de revenus
à basse température [WIL 60, WIL 68, LES 62]. Tous les résultats semblent aller dans le sens
d’une ségrégation des interstitiels sur les dislocations provoquant le durcissement de l’acier. Il y
aurait alors existence de deux stades de vieillissement consécutifs :
Stade 1 : Il correspond à la ségrégation des interstitiels sur les dislocations introduites au
cours de l’écrouissage. Des atmosphères de Cottrell sont alors formées autour de ces
dernières bloquant leur glissement et provoquant ainsi le renforcement de l’acier [ELS 93].
Stade 2 : Avec le temps de vieillissement, la quantité d’atomes ségrégés sur les dislocations
augmente et peut même atteindre la saturation des sites de ségrégation disponibles. Dans
ce dernier cas, les atmosphères peuvent être le siège de la germination de précipités co-
hérents comme le proposent de nombreux auteurs [CAH 57, WIL 60, BAR 71, ELS 93].
Cette précipitation serait donc à l’origine du second stade de renforcement au cours du
vieillissement. Toutefois, ces précipités, bien que mentionnés dans de nombreuses études,
n’ont jamais été observés clairement. Une autre interprétation de ce second stade de vieillis-
sement serait le blocage des sources de dislocations situées au niveau des surfaces internes
(joints de grains, interfaces...) par les atomes interstitiels en excès après saturation des
atmosphères [LES 62, KEH 63]. En effet, la migration de ces derniers vers ces surfaces
internes pourrait induire une augmentation de la contrainte nécessaire à l’activation des
sources, à l’origine du renforcement du matériau au cours de ce second stade.
Ce vieillissement est évidemment influencé par divers paramètres liés au matériau et/ou au
procédé. Ainsi, la quantité d’interstitiels en solution solide, le taux d’écrouissage avant vieillis-
sement et la température peuvent jouer un rôle important dans le comportement de l’acier au
cours du vieillissement.
Augmenter la teneur en interstitiels revient à augmenter le nombre d’ancreurs de dislocations
et accentue donc le renforcement observé au cours du vieillissement. Toutefois, au delà d’une
certaine teneur, il a été montré que l’influence des interstitiels n’est plus visible du fait de la
saturation des dislocations disponibles (figure I.21) [SNI 98, MAS 04].
L’effet de la teneur en carbone sur les cinétiques de vieillissement a aussi été étudié. A
travers l’évolution des propriétés mécaniques, Wilson arrive à la conclusion que plus la teneur
en interstitiels est importante, plus la cinétique est accélérée [WIL 60]. Au contraire, par un
suivi des cinétiques de vieillissement par mesure de pouvoir thermoélectrique, Lavaire montre
que la cinétique de ségrégation des interstitiels n’est pas affectée par leur quantité ni par la
densité de dislocations présentes mais seulement par la température de vieillissement (figure
I.22) [LAV 01].
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Figure I.21: Evolution du renforcement par “Bake-hardening” en fonction de la teneur en carbone en
solution solide mesurée par spectroscopie mécanique et PTE après déformation de 2 % [MAS 04].
(a) (b)
Figure I.22: Cinétiques de vieillissement d’acier ULC (a) à différentes températures pour une quantité
de carbone en solution solide de 40 ppm laminé à 50 % ; (b) à différentes teneur en carbone interstitiel à
70°C laminé à 60 %. {RSS} correspond à l’état où tout le carbone est en solution solide après hypertrempe
et {R} correspond à un état où l’essentiel du carbone a été précipité (24h à 270°C) [LAV 01].
Si la température de vieillissement influence la cinétique du fait de l’activation thermique de
la diffusion des interstitiels, cette dernière ne modifie cependant pas l’amplitude du renforcement
atteint au cours du vieillissement si le temps de vieillissement est suffisant à une température
donnée [LAV 01].
Enfin, le taux d’écrouissage de l’acier avant vieillissement présente aussi une influence non né-
gligeable. En effet, plus la déformation appliquée est importante, plus la densité de dislocations
est élevée et plus la quantité d’interstitiels nécessaire à leur saturation sera importante. Ainsi,
dans le cas où la formation d’atmosphères de Cottrell consomme l’intégralité des interstitiels,
le renforcement dû au second stade de précipitation ne pourra être obtenu [ELS 93]. De plus, il
a été observé que plus le rapport entre la teneur en interstitiels et la densité de dislocations est
faible, plus le renforcement au cours du vieillissement s’atténue [DEH 00].
Une brève présentation du phénomène de vieillissement des aciers bas et ultra-bas carbone
venant d’être réalisée, il est important de garder à l’esprit que ces aciers diffèrent fortement des
aciers perlitiques tréfilés de par leur composition ainsi que leur microstructure. Il est donc néces-
saire de rester prudent en appliquant ces résultats au cas du vieillissement des aciers perlitiques.
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De la même façon, il peut s’avérer intéressant d’étudier le vieillissement des aciers martensi-
tiques dont la microstructure peut plus facilement s’apparenter à celle des aciers perlitiques.
5.2 Vieillissement des aciers martensitiques
La martensite est une “phase” métastable qui tend à se décomposer au cours d’un vieillis-
sement à température ambiante ou encore lors d’un revenu. Industriellement, ces revenus sont
couramment utilisés afin de contrôler la quantité de carbone dans la martensite et augmenter
ainsi la ductilité et la ténacité de l’acier.
Le vieillissement de ce type d’acier a fait l’objet de nombreuses études [RON 68, SPE 72,
MIT 88, CHE 88, MOR 01, WAT 06] qui ont permis de mettre en évidence différentes évolutions
microstructurales en fonction de la température de vieillissement.
Pour les températures les plus basses, autour de l’ambiante, apparait un arrangement pério-
dique de régions à forte teneur en carbone (10 % at.) et de régions pauvres en carbone. Malgré
l’existence d’un grand nombre d’études sur le sujet [TAY 89, NAG 83, HAN 01, GEN 93], l’ori-
gine d’une telle structure est sujette à débat. Taylor et al. ont ainsi évoqué une décomposition
spinodale avec formation de carbures du type Fe16C2, analogues aux carbures Fe16N2 observés
dans les aciers martensitiques Fe-Ni. Toutefois, aucune analyse par microscopie électronique ni
par DRX synchrotron n’a pu mettre en évidence l’existence de tels carbures [HAN 01, GEN 93].
Dans ce même domaine de température, vient s’ajouter la ségrégation des atomes de carbone
sur les défauts cristallins. Ce phénomène est toutefois limité par la saturation de la plupart des
défauts tels que les dislocations ou les joints de macle suite à la trempe [SPE 69]. Malgré tout,
Waterschoot et al. ont montré que la cinétique de ségrégation à 80°C du carbone dans un
acier à 0,8 % en masse suit le modèle proposé par Cottrell et Bilby et que l’énergie d’acti-
vation de l’ordre de 100 kJ/mol n’est pas très éloignée de celle de la diffusion du carbone dans
la ferrite [WAT 06].
Un vieillissement à plus haute température (supérieure à 80°C) entraine de nouvelles évolu-
tions microstructurales. Parmi celles-ci, la précipitation de carbures intermédiaires est la pre-
mière à apparaître. Deux structures cristallographiques différentes ont été proposées : le carbure
de type  présentant la stœchiométrie Fe2,4C [JAC 51] ainsi que le carbure de type η de stœchio-
métrie Fe2C [HIR 72] (annexe G). Toutefois, les résultats de Olson et al. [OLS 83] semblent
contester ces stœchiométries. En effet, leurs analyses en sonde atomique semblent révéler une
évolution continue de la concentration en carbone, depuis les 10 % atomique détectés dans les
zones riches en carbone jusqu’au 25 % atomique correspondant à la cémentite. La cinétique de
ce premier stade de vieillissement a été étudiée par Lement et al.. Elle suivrait une évolution en
t1/3 avec une énergie d’activation d’environ 110 kJ/mol [LEM 56]. Ces valeurs ont été confirmées
par Waterschoot et al. [WAT 06].
Dans le cas des aciers fortement chargés en carbone, en poursuivant le revenu vers des tempé-
ratures plus élevées, le second stade de vieillissement consiste en la décomposition de l’austénite
résiduelle. Ce phénomène ne pouvant avoir lieu dans le cas des aciers perlitiques tréfilés, nous
ne le détaillerons pas ici.
L’augmentation de la température de vieillissement engendre, par la suite, un troisième stade
de vieillissement lié à la transformation des carbures intermédiaires en cémentite plus stable qui
aura tendance à globulariser pour des températures autour de 500-600°C.
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Les travaux de Morra et al. en calorimétrie et en dilatométrie illustrent bien l’ensemble des
stades présentés ci-dessus (figure I.23) [MOR 01].
(a) (b)
Figure I.23: Etude du revenu d’aciers martensitiques contenant environ 1%C en masse. (a) Courbes de
DSC ; (b) Courbes de dilatométrie. [MOR 01]
Temp. Energie d’act. Mécanisme cinétiquement
(°C) Effet (kJ/mol) limitant
20°C - 80°C
Ségrégation du carbone et
formation d’amas riches en
carbone
≈ 80 - 90 Diffusion en volume du carbonedans la martensite
80°C - 150°C
Précipitation de carbures
intermédiaires ( et/ou η) -
Seulement pour teneur en C >
0,2%
≈ 120 Diffusion du fer au cœur desdislocations
150°C - 250°C Décomposition de l’austéniterésiduelle en ferrite et cémentite ≈ 130
Diffusion en volume du carbone
dans l’austénite
200°C - 350°C Transformation des carburesintermédiaires en cémentite ≈ 200
Diffusion en volume et au cœur
des dislocations du fer dans la
ferrite
400°C - 700°C Globularisation de la cémentite
Table I.3: Récapitulatif des différents stades de revenu d’un acier martensitique présentant une teneur
en carbone de 1,1% en poids. Les énergies d’activation présentées ont été obtenues par analyses dilato-
métrique et calorimétrique [MIT 88, CHE 88, MOR 01].
Comme évoqué par certains auteurs, les fortes déformations imposées aux fils d’aciers perli-
tiques peuvent entrainer une tétragonalisation de la maille cubique de la ferrite par remise en
solution solide du carbone provenant de la dissolution de la cémentite. Ainsi, le vieillissement
de la perlite fortement écrouie pourrait en quelque sorte s’apparenter au vieillissement d’aciers
martensitiques.
5.3 Vieillissement des aciers perlitiques tréfilés
Il a été montré que suite à l’étape de tréfilage, les fils d’acier perlitique les plus fortement
écrouis possèdent une microstructure hors d’équilibre (cf. partie 3). Un vieillissement à tem-
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pérature ambiante ou encore un revenu à plus haute température devrait donc engendrer des
évolutions microstructurales permettant un retour à un état énergétiquement plus stable. Ces
évolutions sont alors susceptibles de provoquer des modifications des propriétés mécaniques et
des propriétés macroscopiques des fils.
Dans le peu de travaux ayant trait au vieillissement de ces aciers, les auteurs mettent en
avant l’existence de différents stades de vieillissement reposant sur des mécanismes distincts en
fonction de la température mise en jeu. A travers le suivi de l’évolution de la limite d’élasticité,
de la résistance mécanique et de l’allongement à rupture pour des traitements d’une heure à
différentes températures comprises entre l’ambiante et 680°C, Languillaume a pu illustrer ces
différents stades de vieillissement post-tréfilage (figure I.24).
Figure I.24: (a) Evolution de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique et (b) évolution des
propriétés d’allongement de fils tréfilés ( = 3,5) pour des revenus de 1h à différentes températures.
[LAN 95]
Trois domaines de température peuvent être différenciés :
– Entre l’ambiante et 200°C, l’augmentation de la limite élastique ainsi que de la résistance
mécanique et la diminution de la ductilité sont cohérentes avec un durcissement du maté-
riau.
– À partir de 200°C, la chute rapide de la résistance mécanique et de la limite élastique est ac-
compagnée par une augmentation de la ductilité pour des températures inférieures à 400°C.
Cet adoucissement du matériau est lié, selon l’auteur, à un phénomène de restauration de
la microstructure.
– Pour des traitements à des températures supérieures à 400°C, une diminution brutale de
la ductilité suivie d’une nouvelle augmentation pour un traitement à 680°C est observée
alors que la résistance mécanique ainsi que la limite élastique diminuent constamment.
Languillaume évoque alors le rôle de l’apparition d’une structure granulaire de la ferrite
combinée à une globularisation de la cémentite favorisant l’endommagement du matériau.
L’augmentation de la ductilité à 680°C correspondrait à une restauration accrue de la mi-
crostructure permettant au matériau de se déformer plastiquement malgré tout.
Dans la suite de cette partie, la revue bibliographique sur le vieillissement post-tréfilage est
alors scindée en deux sous parties dépendant des températures de vieillissement considérées.
Il est toutefois rappelé que le domaine de température compris entre l’ambiante et 200°C est
celui présentant un intérêt industriel majeur puisque la température maximale à laquelle seront
portés les renforts métalliques au cours de la fabrication des pneumatiques est de 150°C.
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5.3.1 Vieillissement entre l’ambiante et 200°C environ
Les principaux résultats de la littérature concernant le vieillissement d’aciers perlitiques tré-
filés dans le domaine de température compris entre l’ambiante et 200°C environ sont résumés
dans le tableau I.4.
Dans la littérature, ce domaine de température de vieillissement est souvent séparé en deux
stades présentant deux mécanismes de vieillissement différents.
Stade 1 : de 20°C à 100°C Ce premier stade de vieillissement serait lié au rôle du carbone
interstitiel initialement présent dans la ferrite. Comme dans le cas des aciers bas ou ultra-
bas carbone, le vieillissement serait dû à la formation d’atmosphères de Cottrell autour
des dislocations intralamellaires dans le but d’abaisser l’énergie des atomes de carbone dans la
ferrite. La cinétique de cet ancrage des dislocations par les atomes de carbone est ainsi fortement
dépendante de la température et du temps de vieillissement puisqu’elle repose sur un mécanisme
de diffusion des interstitiels.
L’énergie d’activation d’un tel mécanisme a été évaluée à 85 kJ/mol dans les travaux de Ya-
mada [YAM 76], Buono [BUO 98] (voir figure I.25) et Kemp [KEM 90]. Cette énergie d’activa-
tion est en totale adéquation avec le mécanisme de vieillissement proposé puisqu’elle correspond
à l’énergie d’activation de la diffusion du carbone dans la ferrite. D’après ces mêmes auteurs, la
cinétique de vieillissement ne suit pas le modèle de Cottrell et Bilby mais une loi en t1/3.
(a) (b) (c)
Figure I.25: Évolution dans le temps et en fonction de la température (a) du paramètre P = σ(t)−σ0σmax−σ0
où σ est la limite élastique ; (b) de la résistivité électrique et (c) du frottement intérieur à température
ambiante d’un acier contenant 0,82% en masse de carbone et présentant une déformation rationnelle de
2. [BUO 98]
Cependant, des études plus récentes ont fourni des résultats fortement différents à la fois
du point de vue de l’exposant temporel et de l’énergie d’activation. En effet, Min et al. et
Borchers et al. ont réalisé des cinétiques de vieillissement isothermes et ont suivi l’évolution
de la résistivité électrique et de la résistance mécanique.Min et al. proposent une loi en t1/2 et une
énergie d’activation de 31,7 kJ/mol qu’ils associent à la création de paires lacunes-interstitiels.
Borchers et al. présentent des résultats similaires en ce qui concerne l’énergie d’activation à la
fois avec le suivi de la résistance mécanique et de la résistivité électrique pour des températures
légèrement plus élevées (150°C). Ces paires lacunes-interstitiels s’annihileraient à partir de 250°C
ce qui expliquerait selon l’auteur l’adoucissement du matériau pour ces températures.
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Stade 2 : de 100°C à 250°C Pour ce domaine de température, un second mécanisme de
vieillissement semble avoir lieu. Les travaux de Yamada et de Kemp présentent un exposant
temporel de l’ordre de 1/2 [YAM 76, KEM 90]. D’après Aaron, cette valeur correspondrait à
la dissolution thermiquement activé de la cémentite [AAR 71]. Cette théorie a été reprise très
récemment par Takahshi et al. [TAK 12]. Les auteurs ont, en effet, mis en évidence par sonde
atomique tomographique la conservation de la microstructure lamellaire après tréfilage. Ils ont
montré par la suite qu’un vieillissement d’une heure à 150°C engendrerait une distribution ho-
mogène des atomes de carbone avec une teneur de 4-5% atomique, ce qui correspond à peu
près à la teneur en carbone nominale de l’acier. Ce phénomène, accompagné par une légère
augmentation de la résistance mécanique, serait lié à la création de complexes lacunes-atomes
de carbone interstitiels. Après un revenu d’une heure à 200°C, des bandes plus riches en carbone
apparaitraient au niveau des joints entre lamelles de ferrite adjacentes du fait, selon l’auteur,
de la décomposition des complexes lacunes-interstitiels et de la ségrégation du carbone sur les
dislocations (figure I.26). Toutefois, en l’absence d’approche statistique, les analyses locales par
SAT dans ce type de matériaux fortement hétérogène doivent être prises avec précaution.
Figure I.26: Évolution de la distribution des atomes de carbone et de la résistance mécanique en fonction
de la température de vieillissement (revenu de 30 minutes) [TAK 12].
Cependant, ce mécanisme de dissolution thermiquement activé de la cémentite après tréfilage
a été réfuté par Araujo et al. qui ont pu mettre en évidence cette dissolution au cours du
tréfilage par spectroscopie Mössbauer [ARA 93]. Ils interprètent alors le deuxième stade comme
un transfert des atomes de carbone des dislocations stockées aux interfaces vers les dislocations
intralamellaires. L’énergie d’interaction, entre 100 et 130 kJ/mol, correspondrait, selon eux, à
la somme de l’énergie d’interaction carbone-dislocations saturées aux interfaces et de l’énergie
d’activation de diffusion du carbone dans la ferrite.
De son côté, Buono et al. considèrent que ce deuxième stade est une conséquence indirecte
d’une dissolution de la cémentite post-tréfilage et l’attribuent à la diffusion du carbone provenant
de cette dissolution vers les dislocations non saturées des interfaces. Il en résulterait donc l’ap-
parition d’une couche très riche en carbone aux niveau des interfaces. Selon eux, ce phénomène
peut expliquer l’augmentation de la résistance du matériau du fait du blocage des dislocations,
initialement mobiles en sortie de tréfilage [BUO 98].
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Des études par DSC ont, quant à elles, mis en évidence une relaxation d’énergie entre 100 et
300°C (figures I.27) [WAT 96, DAI 03, PHE 03]. Toutefois, selon Watte et al., cette relaxation
d’énergie ne peut pas être expliquée par un seul mécanisme d’ancrage des dislocations par les
atomes de carbone [WAT 96]. Sans arriver à une conclusion claire, Daitoh et al. ont montré que
l’amplitude de la relaxation d’énergie dans ce domaine de température est croissante avec le taux
de déformation en tréfilage [DAI 03]. Le mécanisme à l’origine de cette relaxation serait donc lié
à la déstabilisation de la microstructure au cours de la déformation. Par la suite, les travaux de
Phelippeau ont permis d’écarter les phénomènes de restauration partielle des dislocations ou
encore de relaxation des contraintes résiduelles pour expliquer cette forte restitution d’énergie,
sans pour autant réussir à attribuer ce phénomène à un mécanisme de redistribution du carbone
[PHE 03]. Il a toutefois pu mettre en évidence une forte influence de la teneur en carbone sur
le niveau d’énergie relaxée. Ce phénomène exothermique semble donc lié, directement ou non,
à l’évolution des microstructures hors d’équilibre suite à la dissolution de la cémentite au cours
du tréfilage.
(a) (b)
(c)
Figure I.27: Mise en évidence d’une relaxation d’énergie dans le stade II de vieillissement (a) parWatte
et al. [WAT 96] ; (b) et confirmée par Phelippeau [PHE 03]. (c) Evolution de l’énergie relaxée avec la
déformation de tréfilage par Daitoh et al. [DAI 03]
Pour ce qui est des observations directes de l’évolution de la microstructure, les travaux de
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Le vieillissement post-tréfilage
Languillaume ont montré que ni les microdéformations ni l’espace interlamellaire n’étaient
modifiés par un revenu d’une heure à 200°C d’un fil déformé à =3,5 . Il semblerait toute-
fois que la cémentite soit sensible à ce traitement puisqu’un cliché en champ sombre montre
que le nombre de globules de cémentite après revenu a augmenté significativement. Cette re-
précipitation progressive de la cémentite ne parait pas être précédée par une précipitation de
carbures intermédiaires d’après les observations MET et les résultats de diffraction de neu-
trons [LAN 95] contrairement à ce qui est observé dans le cas du revenu d’aciers martensitiques
[IVA 03, MAR 09].
D’un autre côté,Hong et al.montrent par sonde atomique tomographique et par observations
MET d’un fil déformé à =4,22 (=0,2 mm) qu’un revenu in situ à 200°C d’une heure ne
provoque aucune modification microstructurale à la fois dans la ferrite et dans la cémentite
[HON 99].
Les travaux de Phelippeau ne permettent pas non plus de détecter de variations de micro-
structure notables après une heure à 200°C à partir d’observations MET sur un fil déformé à
=3,5. Il note toutefois comme Languillaume la présence de précipités nanométriques qu’il
considère comme étant de la cémentite. Cependant, les échantillons bruts de tréfilage présen-
taient aussi quelques précipités nanométriques ce qui empêche de conclure sur l’influence du
revenu sur cette précipitation [PHE 03].
Enfin, plus récemment, Maury [MAU 08] a montré par sonde atomique tomographique que
la fragmentation des lamelles de cémentite observée après tréfilage s’atténuait au cours d’un
vieillissement à température ambiante sur un fil déformé à =3,59. En effet, selon elle, la répar-
tition des atomes de carbone au sein des lamelles initialement fragmentées semble s’homogénéi-
ser, entrainant ainsi la reconstruction de lamelles riches en carbone continues. Simultanément,
la ferrite sursaturée suite au tréfilage, voit sa teneur en carbone diminuer au cours du revenu
malgré une sursaturation persistante.
5.3.2 Vieillissement de 200°C à 600°C
Ce domaine de température sortant du cadre industriel de fabrication des renforts métalliques
et de leur insertion dans le pneumatique, ce paragraphe présentera très succinctement l’effet d’un
tel vieillissement sur les fils d’acier perlitique tréfilés.
Ce domaine de température a été principalement étudié par Languillaume [LAN 95]. Il a
pu mettre en évidence des évolutions microstructurales marquées ainsi qu’une diminution signifi-
cative des microdéformations, donc des contraintes internes, accompagnée par une augmentation
de l’épaisseur des lamelles de ferrite. Simultanément, il est possible d’observer une augmentation
de la taille des cristallites de cémentite et pour les températures les plus élevées, une coalescence
de ces dernières favorisant la mobilité des joints de grains de la ferrite. Ces observations ont
été validées en sonde atomique tomographique par Hong et al.. Les auteurs montrent de plus
que la stœchiométrie de la ferrite et de la cémentite revient à l’équilibre après un vieillissement
d’une heure à 400°C [HON 99].
Le vieillissement post-tréfilage des fils suite à leur revenu entre la température ambiante
et 200°C se manifeste par une augmentation de la résistance mécanique et une diminution
de la ductilité. D’après Phelippeau, il existerait deux stades de vieillissement en fonction
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de la température de revenu.
Ainsi, pour des températures inférieures à 100°C, le renforcement au cours du vieillisse-
ment proviendrait de la formation d’atmosphères de Cottrell lors de la ségrégation des
atomes de carbone, initialement présents dans la ferrite, sur les dislocations. Pour les tem-
pératures comprises entre 100°C et 200°C, le ou les mécanisme(s) de vieillissement prête(nt)
toujours à discussion même si tous les auteurs s’accordent pour parler d’un retour à un état
thermodynamique plus stable après l’étape de tréfilage.
Pour les températures plus élevées, les phénomènes de restauration, recristallisation, glo-
bularisation de la cémentite apparaissent, modifiant fortement la microstructure et les pro-
priétés du fil.
Il est nécessaire aujourd’hui de déterminer plus clairement les mécanismes responsables
du vieillissement afin de repousser les limites du tréfilage et de l’utilisation des fils à haute
résistance mécanique.
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Chapitre II
Matériaux et techniques
expérimentales
L’étude des évolutions microstructurales des fils d’acier perlitique
tréfilés au cours de la déformation plastique et du vieillissement
post-tréfilage a été menée à l’aide de diverses méthodes expérimen-
tales. Le caractère innovant de ce travail de thèse repose sur l’uti-
lisation combinée de techniques de caractérisation microstructurale
indirectes telles que le pouvoir thermoélectrique (PTE), la résisti-
vité électrique, la spectroscopie mécanique et la calorimétrie. Ces
différentes techniques d’investigation ont été associées à une carac-
térisation mécanique au travers d’essais de traction. Par ailleurs,
des analyses en sonde atomique tomographique (SAT) ont été en-
treprises dans l’idée de lier les résultats obtenus à des observations
directes.
La première partie de ce chapitre contient une brève description
du matériau étudié, depuis sa composition jusqu’au protocole de
conservation des échantillons en passant par leur élaboration. Dans
une seconde partie, le principe général des techniques employées
ainsi que les protocoles et appareillages de mesures sont présentés.
Enfin, la dernière partie expose la stratégie expérimentale suivie au
cours de la thèse dans le but de justifier le choix des nombreuses
techniques utilisées.
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L’acier étudié
1 L’acier étudié
1.1 Composition et microstructure du fil en entrée de tréfilage
L’étude a été réalisée sur un acier perlitique tréfilé contenant 0,9 % en masse de carbone. La
composition exacte est donnée dans le tableau II.1.
Eléments C Mn Si Ni Cu Cr P S Al Mo N
Teneur (% pds) 0,91 0,32 0,22 < 0,05 < 0,05 0,22 <0,02 < 0,02 < 0,01 < 0,01 <0,007
Table II.1: Composition chimique en % massique de l’acier utilisé.
La microstructure du fil en entrée de tréfilage humide (1,75 mm) a été caractérisée en micro-
scopie électronique à balayage (figure II.1). Elle est majoritairement perlitique avec moins de 5
% de ferrite libre et présente une distance interlamellaire moyenne apparente 1 de 60±8 nm. La
taille des anciens grains austénitiques est estimée à 15 ± 3 µm.
Figure II.1: Micrographie MEB de la microstructure du fil d’entrée de tréfilage humide à 0,9 % en masse
de carbone.
1.2 Elaboration des fils
Les différents échantillons étudiés sont issus du tréfilage de l’état initial non déformé présenté
ci-dessus. Ils ont été réalisés par tréfilage humide sur la machine prototype de l’atelier pilote de
Michelin permettant le prélèvement d’échantillons à différentes déformations rationnelles. La
gamme de tréfilage utilisée possède un taux de réduction moyen de 17,5 % pour un fil d’entrée
de 1,75 mm. La limite de tréfilabilité du fil, c’est à dire la déformation maximale applicable,
est de 3,81, correspondant à un diamètre de 0,26 mm. Pour cette dernière filière, la vitesse de
tréfilage est de 10 m/s, ce qui représente une vitesse de déformation d’environ 2.104 s−1. La
conservation du débit volumique au cours du tréfilage implique une vitesse de déformation plus
faible pour les filières de plus gros diamètre.
1. La valeur de la distance interlamellaire donnée ici correspond à la moyenne de 30 mesures réalisées sur 10
distances interlamellaires.
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L’ensemble des diamètres, des déformations et des vitesses de tréfilage correspondant à chaque
filière étduiée est donné en annexe A.
1.3 Caractérisation mécanique des échantillons en sortie de tréfilage
Des essais de traction ont été effectués sur le fil d’entrée ainsi que sur les fils écrouis dès leur
sortie de tréfilage (à l’état dit “t0”). L’évolution de l’allure des courbes de traction au cours de
la déformation en tréfilage est illustrée sur la figure II.2.
Figure II.2: Courbes conventionnelles de traction obtenues en sortie de tréfilage après différentes défor-
mations rationnelles ().
De façon plus globale, l’évolution des différentes propriétés mécaniques d’intérêt (résistance
à rupture - Rm, limite d’élasticité - Rp0,2, allongement total à rupture - At) est représentée sur
la figure II.3.
Conformément aux observations de Embury et al. [EMB 66] ainsi que celles de Langford
[LAN 70], la résistance mécanique en traction croit fortement avec l’augmentation de la défor-
mation rationnelle, avec un facteur de l’ordre de 2,5 entre le fil d’entrée non déformé et le fil
le plus écroui présentant une déformation de 3,8. Ce renforcement est aussi visible sur l’évolu-
tion de la limite d’élasticité, augmentant pour sa part d’un facteur de l’ordre de 3 au cours du
tréfilage.
Cette augmentation de la résistance du matériau s’accompagne d’une chute de ductilité
comme en témoigne la forte diminution de l’allongement total à rupture. Toutefois, ces faibles
valeurs d’allongement ne traduisent pas la transition entre un mécanisme de rupture ductile
vers celui d’une rupture fragile mais plutôt une localisation précoce de la déformation plastique
comme ont pu le montrer Phelippeau [PHE 03] et Maury [MAU 08] au travers de l’étude des
faciès de rupture et des mesures de striction.
1.4 Protocole de stockage des échantillons
Des essais de stockage préalables à l’élaboration des échantillons ont été réalisés dans le
but d’étudier le vieillissement spontané des fils à basse température afin de choisir le mode de
conservation adéquat pour éviter une évolution microstructurale non intentionnelle.
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L’acier étudié
Figure II.3: Evolution de (a) la résistance mécanique Rm, (b) de la limite d’élasticité Rp, et (c) de
l’allongement total à rupture At en fonction de la déformation en tréfilage. La limite d’élasticité est
définie comme étant la limite conventionnelle à 0,2 %.
Les échantillons de cette étude préliminaire diffèrent de ceux présentés précédemment mais
possèdent une composition similaire. Ils ont été tréfilés jusqu’à une déformation rationnelle de
4 à une vitesse de 10 m/s puis immédiatement immergés dans de l’azote liquide pour bloquer
les phénomènes de vieillissement. Des cinétiques de vieillissement à 20°C, -20°C, -80°C et -
196°C ont été effectuées par mesure de pouvoir thermoélectrique (PTE), cette technique étant
extrêmement sensible aux évolutions microstructurales (partie 2.1). Ces différentes cinétiques
sont représentées sur la figure II.4(a).
Conformément à ce qu’avait observéMaury [MAU 08], la cinétique à 20°C montre une évolu-
tion importante du PTE dès les premiers instants du vieillissement. Ce résultat met en évidence
la nécessité de conserver les échantillons à basse température pour éviter un vieillissement non
contrôlé avant les analyses.
Les cinétiques réalisées aux trois températures les plus basses montrent des évolutions beau-
coup plus faibles dans le temps. Malgré tout, une augmentation de PTE de plus de 100 nV/°C
est observée au bout d’un mois environ (4.104 minutes) à -20°C. Cette température semble donc
encore trop élevée pour une conservation des fils sur la durée de la thèse. Elle a néanmoins été
choisie pour le stockage des échantillons dans le cadre des transports entre les différents sites.
En effet, un séjour de 300 minutes à -20°C n’entraîne qu’une augmentation d’une quarantaine
de nanovolts, évolution considérée comme négligeable devant les évolutions mises en jeu par les
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revenus à plus hautes températures qui seront appliqués par la suite (cf. chapitre IV).
Concernant les deux autres températures, les cinétiques d’évolution du PTE sont lentes et
sensiblement les mêmes malgré une légère augmentation au cours du temps. Cette augmentation
linéaire du PTE pourrait s’expliquer par les remontées successives à température ambiante lors
des mesures de PTE. Pour vérifier ce dernier point, de nouvelles mesures à -80°C ont été réalisées
en utilisant un échantillon différent pour chaque point. La cinétique qui en résulte est représentée
sur la figure II.4(b). Il en ressort que les variations de PTE au cours du temps à -80°C sont
extrêmement faibles et qu’une conservation à -80°C pour stocker les fils sur le long terme peut
être utilisé, le stockage en azote liquide à -196°C posant de nombreux problèmes pratiques.
Figure II.4: (a) Cinétiques de vieillissement suivies par PTE durant le stockage à basses températures
de fils tréfilés à 10 m/s avec une déformation rationnelle de 4 ; (b) Cinétique de vieillissement à -80°C
pour laquelle chaque point a été réalisé sur un échantillon différent.
2 Les techniques de caractérisation
Cette partie a pour but de présenter brièvement les différentes techniques expérimentales
mises en œuvre au cours de ces travaux de recherches.
2.1 Le pouvoir thermoélectrique
Le pouvoir thermoélectrique ou PTE est une technique de caractérisation globale des alliages
métalliques permettant de suivre de manière indirecte leurs évolutions microstructurales. Cette
propriété physique est en effet très sensible aux défauts du réseau cristallin tels que les atomes
en solution solide, les précipités ou encore les dislocations. D’autres facteurs macroscopiques
ont aussi une influence importante dans le cas de matériaux multiphasés (fraction volumique,
morphologie des phases en présence...). L’objectif de cette partie est ainsi de présenter ces
différents paramètres macro et microstructuraux influençant le PTE. Les fondements théoriques
de la technique sont quant à eux introduits en annexe B.
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2.1.1 Principe
L’application d’un gradient thermique aux jonctions d’un couple de métaux induit l’appari-
tion d’une différence de potentiel entre ces deux jonctions : c’est l’effet Seebeck (annexe B). Le
rapport entre cette différence de potentiel et la différence de température entre les deux jonctions
donne alors accès au PTE, encore appelé coefficient de Seebeck. La mesure du PTE d’un métal
s’effectue toujours par rapport à un métal de référence. La figure II.5 illustre ainsi la mesure du
PTE d’un métal A par rapport à celui d’un métal B, SAB. Cette grandeur est définie par :
SAB = SA − SB = ∆V∆T (II.1)
Figure II.5: Principe de la mesure de PTE d’un métal A par rapport à un métal B.
Notons ici que la mesure de PTE est indépendante de la géométrie de l’échantillon. Ce point
est d’un grand intérêt dans le cadre de l’étude des aciers perlitiques tréfilés puisque les échan-
tillons peuvent présenter des diamètres différents sans qu’il y ait besoin de faire de correction.
Toutefois, si la section est trop importante, la mesure peut être entachée d’une erreur [SIM 06].
Comme indiqué en annexe B, le PTE d’un métal pur est la somme de deux composantes :
une composante diffusionnelle et une composante de réseau.
2.1.2 Paramètres microstructuraux influençant le PTE
Influence des solutés L’importante sensibilité du PTE aux atomes en solution solide peut
être décrite par la loi de Gorter-Nordheim (équation II.2) [NOR 35] exprimant l’influence
d’éléments i en solution sur la composante diffusionnelle du PTE.
ρ.S∗ =
∑
i
ρi.si (II.2)
où :
– ρ = ρ0 +
∑
ρi (règle de Mathiessen) est la résistivité de l’alliage (voir partie 2.2),
– ρ0 est la résistivité du métal pur (ici, le fer pur),
– ρi est la variation de résistivité due à l’élément d’alliage i en solution,
– S∗ = Salliage − S0 est la différence entre le PTE de l’alliage (Salliage) et celui du métal pur
(S0),
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– si est le PTE spécifique de l’élément i.
Bien qu’à température ambiante, la composante de réseau du PTE ne puisse être négligée
(annexe B), il a été montré par Brahmi [BRA 93] que la loi deGorter-Nordheim était vérifiée
pour les aciers ferritiques.
En supposant de faibles concentrations en solutés, le terme ρi varie linéairement avec la
concentration ci en élément i selon un coefficient d’influence αi :
ρi = αi.ci (II.3)
En présence de plusieurs natures de solutés sans interaction entre eux, il est possible d’addi-
tionner les effets liés à chaque type de soluté en utilisant les équations II.2 et II.3 :
Salliage = S0 +
∑
i
∆Si (II.4)
avec ∆Si = Pi.ci où Pi =
αi.si
ρ
Il apparaît donc ici que Pi, le coefficient d’influence d’un élément i sur le PTE d’un métal,
dépend de la résistivité globale de l’alliage. Le suivi des teneurs en éléments d’alliage en solution
(par exemple, le carbone dans le fer) par mesures de PTE nécessite donc que la résistivité de
l’alliage ne soit pas trop sensible aux évolutions des teneurs en solutés.
Le coefficient d’influence du carbone dans le fer a été déterminé expérimentalement par
Bicha-Benkirat [BIC 85] et Brahmi [BRA 93] dans des aciers extra-doux peu alliés. Leurs
résultats sont répertoriés dans le tableau II.2.
Référence [BIC 85] [BRA 93]
PC [µV/(K.% poids)] -45 -40
ρ [µΩ.cm] 11,7 11,5 (11,4)
Table II.2: Coefficients d’influence du carbone sur le PTE d’aciers peu alliés et leurs résistivités cal-
culées à partir de la relation II.12. La valeur de résistivité entre parenthèse correspond à celle mesurée
expérimentalement par Brahmi [BRA 93].
Il est possible de calculer le coefficient d’influence du carbone pour un alliage de résistivité
différente à partir de ces données :
Alliage 1 : S∗1 = P 1C .[C] =
ρC .sC
ρ1
Alliage 2 : S∗2 = P 2C .[C] =
ρC .sC
ρ2
Soit : P
1
C
P 2C
= ρ2
ρ1
(II.5)
avec P 1C et P 2C les coefficients d’influence et ρ1 et ρ2 les résistivités des alliages 1 et 2 respec-
tivement. En connaissant, P 1C , ρ1 et ρ2, il est ainsi possible de déterminer P 2C .
Le tableau II.3 répertorie les données de la littérature concernant les coefficients d’influence
de divers éléments présents en solution solide dans les aciers faiblement alliés (autres que le
carbone). Malgré les faibles teneurs en solutés pour lesquelles ces coefficients sont applicables,
ces valeurs permettent d’estimer l’ordre de grandeur et le sens de l’effet des éléments en solution
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solide sur le PTE du fer.
Elément Coefficient d’influence Pi ouloi d’influence en µV/(K.%) Domaine de validité Référence
N -25 < 500 ppm [BOR 85]-20 < 500 ppm [BRA 93]
Al -28 < 500 ppm [BRA 93]
Mn -3 < 500 ppm [MAS 03]
Cu -7 0,1 - 0,6 % [MIL 97]
Cr +2,9 1% [HOU 02]
Mo +1,4 0,1 - 2 % [HOU 04]
Table II.3: Coefficients d’influence de quelques éléments d’addition (autres que le carbone) sur le PTE
du fer.
Il est important de noter qu’une fois ségrégés sur les dislocations, les interstitiels ne sont
plus “visibles” par le PTE. Ainsi, dans le cas extrême où tous les atomes interstitiels sont
ségrégés autour des dislocations, le PTE ne sera sensible qu’à la présence de ces dernières
(schéma b de la figure II.6). Ce point a été démontré par Lavaire [LAV 01] et lui a permis
de développer un protocole de dosage des interstitiels libres dans les aciers ULC par mesures
de PTE.
Influence des précipités Les précipités peuvent, dans certains, cas avoir un effet propre sur la
valeur du PTE du fait de leur PTE intrinsèque, leur résistivité, leur fraction et leur cohérence avec
la matrice. Ainsi, Pelletier et al. [PEL 84] ont mis en évidence l’effet de précipités cohérents
perturbant fortement la matrice dans les alliages Al-Cu. Toutefois, des études expérimentales
ont montré que l’effet des précipités incohérents peut être négligé si leur fraction volumique est
faible (<10%) [PEL 84, PEL 80].
Néanmoins, la précipitation des phases incohérentes engendrant un appauvrissement de la so-
lution solide en éléments d’alliage, elle influence de manière indirecte la valeur du PTE. Il devient
alors possible de suivre des cinétiques de précipitation par mesure de PTE [BIC 85, BRA 93,
BOR 85, PEL 77, PEL 78, MER 99]. Les variations de PTE ainsi détectées doivent refléter la
fraction volumique précipitée. Lors du phénomène de coalescence et lorsque la concentration
d’équilibre de la solution solide est atteinte, le PTE doit alors se stabiliser.
Influence des dislocations Les dislocations présentent un effet non négligeable sur le PTE
des métaux. Crussard et al. [CRU 48] ont constaté une importante augmentation du PTE lors
du recuit de fils de cuivre pur écrouis au préalable. Borrelly et al. [BOR 85] ont montré que
le PTE du fer diminue au cours de son écrouissage puis augmente au cours d’un traitement
de restauration et de recristallisation pour atteindre sa valeur d’origine après recristallisation
complète.
L’effet des dislocations sur le PTE d’un métal peut s’exprimer en additionnant un terme
supplémentaire à la loi de Gorter-Nordheim (équation II.2) :
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Figure II.6: Représentation schématique de l’effet des éléments en solution solide et ségrégés sur les
défauts, des dislocations et des précipités sur le PTE (d’après [KLE 05a]).
ρ.S∗ =
∑
ρi.si + ρd.sd (II.6)
où ρd et sd correspondent respectivement à l’effet des dislocations sur la résistivité et le PTE
du métal. Dans le cas du fer, il a été montré que les dislocations ont un effet négatif sur le PTE
[BOR 85]. Ce terme s’avère toutefois faible devant le terme relatif aux solutés.
La figure II.6 résume schématiquement les différentes influences microstructurales citées ci-
dessus.
2.1.3 Influence de la macrostructure sur le PTE
Les différents paramètres microstructuraux influençant le PTE d’une phase métallique ayant
été présentés, il reste à introduire le comportement du PTE dans le cas d’un matériau multiphasé.
Pour simplifier, prenons le cas d’un matériau biphasé constitué d’une phase A et d’une phase
B. Ces deux phases peuvent être caractérisées par leurs résistivités électriques propres, ρA et
ρB, leurs conductivités thermiques, λA et λB, leurs pouvoirs thermoélectriques, SA et SB, ainsi
que leurs fractions surfaciques, xA et xB. Ces données permettent en théorie d’exprimer le PTE
global du matériau multiphasé. Cependant, ces calculs peuvent être extrêmement complexes mis
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à part dans le cas simple où les deux phases sont placées “en série” ou “en parallèle”. Ces deux
cas simplifiés peuvent être illustrés par les figures II.7 et II.8 et correspondent aux expressions
II.7 et II.8.
Figure II.7: Montage en série de deux phases. Figure II.8: Montage en parallèle de deux phases.
Ssérie =
xA.λB.SA + xB.λA.SB
xA.λB + xB.λA
(II.7) Sparalèlle =
xA.ρB.SA + xB.ρA.SB
xA.ρB + xB.ρA
(II.8)
Dans la réalité, l’arrangement spatial des phases est plus complexe et il devient impossible
d’appliquer l’un de ces deux modèles. Ainsi, dans le but d’étudier le comportement du PTE
dans des cas intermédiaires, Kleber et al. [KLE 05b] ont développé un modèle permettant de
déterminer l’influence de l’orientation de la macrostructure par rapport au gradient thermique
appliqué lors de la mesure. Ils ont ainsi élaboré plusieurs composites “Cu - alliage de Sn-Pb”
dont l’interface entre les deux phases forme un angle compris entre 0° et 90° avec la direction
d’application du gradient thermique, de telle sorte qu’un angle de 0° corresponde à un montage
en parallèle et qu’un angle de 90° corresponde à un montage en série. La fraction volumique de
chaque phase est constante et proche de 50%. L’évolution du PTE en fonction de l’orientation
se trouve figure II.9.
Figure II.9: Évolution du PTE en fonction de l’orientation de la macrostructure d’un composite “Cu -
alliage de Sn-Pb” par rapport à la direction d’application du gradient thermique [KLE 05b].
Une forte diminution du PTE est observée lorsque l’angle entre la direction du gradient
thermique et l’orientation du composite augmente. La figure montre une adéquation entre les
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résultats expérimentaux et ceux obtenus par simulation numérique.
Kleber et al. [KLE 05b] ont par ailleurs développé un autre modèle permettant de prédire
la valeur du PTE de n’importe quel composite, quelles que soient la taille, l’orientation et la
morphologie des phases. Ils ont pu mettre en évidence que les bornes supérieures et inférieures
de ces valeurs correspondent à celles données par les équations II.7 et II.8 pour chaque fraction
surfacique.
2.1.4 Dispositif de mesure
L’aspect phénoménologique de la thermoélectricité venant d’être développé, cette partie est
consacrée à la présentation de l’appareillage de mesure.
L’appareil utilisé a été conçu au laboratoire GEMPPM (MATEIS) [BOR 88] et est commer-
cialisé par la société Techlab.
Les blocs de référence de l’appareil sont en cuivre. Ils sont maintenus à des températures
de 15°C pour le bloc froid et 25°C pour le bloc chaud, soit ∆T = 10°C. Cette différence de
température doit être relativement faible pour vérifier le cas isotherme (équation B.13 de l’annexe
B) mais suffisamment élevée pour engendrer une différence de potentiel mesurable.
L’échantillon est maintenu au contact des blocs par l’intermédiaire de vis de serrage isolées
thermiquement par des patins en Téflon. Il est nécessaire que ce contact soit le meilleur possible
pour garantir de bons échanges thermiques et électriques entre l’échantillon et les blocs.
Le bloc froid est maintenu à température par un module de refroidissement à effet Peltier
à circulation d’eau. Le bloc chaud, quant à lui, est relié à une résistance chauffante. Les tem-
pératures des blocs sont mesurées à l’aide de thermocouples disposés à 2 mm sous les surfaces
de contact bloc/échantillon. Les mesures de potentiel sont directement réalisées sur les blocs de
cuivre par des fils constitués du même métal que les blocs et reliés à un amplificateur.
La mesure étant sensible à la température ambiante, la salle dans laquelle sont réalisées les
mesures est thermostatée à 20°C.
Concernant les incertitudes liées à l’appareillage, la plus faible variation de PTE détectable
est de 0,002 µV/K pour une incertitude relative de 0,2%.
Comme précisé dans l’annexe B, la valeur absolue du PTE des échantillons étudiés n’est pas
accessible directement. L’appareil indique ainsi une valeur de PTE en référence à celle du cuivre
constitutif des blocs. Cependant, dans le cadre de cette étude, afin de relier les variations de PTE
relatif à une évolution microstructurale donnée, les valeurs de PTE ont été rapportées à celle du
fer pur. Pour ce faire, le PTE du fer pur rapporté à celui du cuivre a été mesuré sur l’appareil
utilisé et a ensuite été soustrait à l’ensemble des mesures réalisées durant l’étude (relation II.9).
Sacier − SFe = (Sacier − SCu)− (SFe − SCu) (II.9)
2.2 La résistivité électrique
La résistivité électrique est une caractéristique intrinsèque des matériaux. Comme indiqué
précédemment, cette grandeur est étroitement liée au pouvoir thermoélectrique des matériaux
métalliques et dépend, elle aussi, fortement de l’état microstructural du métal considéré. L’ob-
jectif de cette partie est de présenter les divers paramètres influençant la résistivité électrique
ainsi que le dispositif de mesure utilisé dans cette étude.
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2.2.1 Paramètres influençant la résistivité électrique
La résistivité électrique est fonction à la fois de la température de mesure et de la micro-
structure du matériau considéré. Ces différentes influences peuvent être résumées par la loi dite
de Mathiessen selon laquelle la résistivité totale d’un métal est égale à la somme des contribu-
tions provenant des vibrations thermiques (ρT ), des atomes de soluté (ρi) et dans une moindre
mesure de la densité de dislocations (ρd), ces deux dernières composantes étant indépendantes
de la température (équation II.10).
ρ = ρT + ρi + ρd (II.10)
Influence de la température La résistivité est une fonction croissante de la température car
l’augmentation de cette dernière induit une vibration de plus grande amplitude des atomes du
réseau, gênant ainsi le mouvement des électrons de conduction. Dans un intervalle de température
relativement réduit (par exemple entre 0°C et 100°C), il est possible de considérer la composante
thermique de la résistivité comme linéaire :
ρT = ρ0 + α(T − T0) (II.11)
où ρT est la résistivité du métal considéré à la température T , ρ0 est la résistivité à la
température de référence, α est le coefficient de température dans l’intervalle T - T0.
L’effet de la température autour de 20°C sur la résistivité électrique d’un échantillon d’acier
perlitique écroui et vieilli 4 heures à 150°C est illustré sur la figure II.10. L’évolution linéaire
avec la température est bien confirmée et montre la nécessité de maitriser la température de
mesure pour éviter les fluctuations et limiter les incertitudes de mesures. Ainsi, une fluctuation
de température de 1°C entrainerait une variation de résistivité de 0,055 µΩ.cm. Il apparait
alors nécessaire de réguler la température très précisément (au moins à ±0,1°C) du fait des très
faibles variations de résistivité mises en jeu par les évolutions microstructurales comme ont pu
le montrer Buono et al. (figure I.25(b)) [BUO 98].
Figure II.10: Evolution de la résistivité électrique d’un acier perlitique écroui à  = 3,42 et vieilli 4h à
150°C avec la température autour de 20°C.
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Influence des éléments en solution La résistivité intrinsèque la plus basse d’un métal
est celle mesurée dans un réseau cristallin parfait sans impureté. L’ajout d’atomes étrangers
entraîne une augmentation de la résistivité par déformation du réseau. Cet effet des atomes de
soluté est directement proportionnel à leur concentration dans le métal de base et dépend de
la nature du soluté considéré. La contribution de différents éléments d’alliage a ainsi été mise
en évidence expérimentalement par Meyzaud et al. [MEY 74] et leur a permis de proposer une
relation empirique (relation II.12) reliant la résistivité à 300 K d’un acier ultra-bas carbone avec
sa teneur en divers solutés.
ρ(µΩ.cm) = 9, 9 + 30× [C +N ] + 6× [Mn] + 12× [Si] + 14× [P ]− 10× [S]
+1× [Co] + 2, 9× [Ni] + 5, 5× [Cr] + 2, 8× [Mo] + 1, 3× [W ] + 3, 3× [V ]
+6, 4× [Ti] + 3, 9× [Cu] + 13× [Al]
(II.12)
L’emploi de cette formule empirique se justifie seulement dans le cas d’éléments résiduels
en solution solide, dans une gamme de concentration inférieure à leur limite de solubilité 2.
Toutefois, elle permet d’évaluer le sens et l’ordre de grandeur de l’influence des solutés sur la
résistivité.
Influence de l’écrouissage L’augmentation de la densité de dislocations induite par l’écrouis-
sage perturbe aussi le réseau cristallin. Cet état perturbé est également moins favorable à la cir-
culation des électrons de conduction augmentant ainsi la résistivité électrique. Toutefois, cette
contribution est mineure devant celle des solutés. En effet, la résistivité spécifique des disloca-
tions αd a été estimée à 10−12 µΩ.cm3 [CUD 65, TAN 72]. Or, il est courant de considérer que la
densité de dislocations, Λ, maximale admise dans la ferrite est de 1012 cm−2 [VAL 00]. Celle-ci
induirait alors une augmentation maximale de 1 µΩ.cm seulement d’après la relation suivante :
ρd = αd.Λ (II.13)
2.2.2 Dispositif de mesure
Le dispositif de mesure utilisé au cours de l’étude a été développé au laboratoire MATEIS.
Le schéma de principe de la mesure de résistivité est représenté sur la figure II.11.
Ce dispositif permet la mesure simultanée de la résistivité de deux échantillons placés en
série. Un courant, dont l’intensité I est connue précisément par la mesure de la tension aux
bornes d’une résistance étalon de 1 Ω (∆Vétalon), traverse les deux échantillons. D’autre part, les
différences de potentiel aux bornes de ces deux échantillons (∆Vech1 et ∆Vech2) sont mesurées.
Il est donc possible à partir de ces valeurs de déterminer précisément les résistances des deux
échantillons et leurs résistivités par l’intermédiaire de leurs dimensions.
∆Vech = Rech.I avec I =
∆Vétalon
Rétalon
soit Rech =
∆Vech
∆Vétalon
.Rétalon (II.14)
2. Les limites de validité de l’expression sont : [C],[N] < 0,03% - [P],[S] < 0,04% - [Ni],[Cu] < 1% - [Ti] < 1,5%
- [Mn],[Si],[Co],[Cr],[V],[Al] < 3% - [W] < 4% - [Mo] < 6%
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Figure II.11: Schéma de principe du dispositif de mesure de la résistivité électrique.
et ρech = Rech.
S
l
avec S, la section de l’échantillon et l, sa longueur (II.15)
L’acquisition des tensions est effectuée par un multimètre Keithley 2001 présentant une ré-
solution de 1 µV. En ce qui concerne l’alimentation en courant, une alimentation de puissance
programmable Keithley 2200-20-5 a été utilisée. L’intensité a été fixée à 0,5 A pour favoriser
un bon rapport signal/bruit tout en limitant l’échauffement des échantillons par effet Joule qui
perturberait la mesure.
Pour éviter les fluctuations thermiques qui pourraient dégrader la qualité de la mesure, les
échantillons sont placés dans un bain d’huile siliconée thermostaté (régulation à ±0,01°C). Les
essais ont alors été réalisés à 20°C, de façon à pouvoir les comparer aux mesures de PTE
par la suite. Des essais de vieillissement in-situ ont bien été réalisés à différentes températures
de vieillissement mais ces dernières se sont révélées inexploitables à cause d’écarts à la loi de
Mathiessen.
Enfin, afin d’éliminer les erreurs dues aux effets thermoélectriques pouvant apparaître au sein
des connections, le courant est inversé au cours de la mesure. La moyenne des valeurs absolues de
deux mesures réalisées avec des polarités différentes élimine donc la partie constante des tensions
parasites.
Contrairement au pouvoir thermoélectrique, la résistivité électrique est une grandeur très
sensible à la géométrie de l’échantillon. Une mauvaise définition de ses dimensions peut induire
des incertitudes conséquentes sur la mesure. Le calcul des incertitudes de mesure (voir Annexe C)
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met par ailleurs en évidence que l’erreur provient essentiellement des imprécisions géométriques
liées aux mesures de S et de l. Son estimation, dans le cas d’un fil de 0,31 mm de diamètre et de
350 mm de longueur présentant une résistivité électrique de l’ordre de 20µΩ.cm à température
ambiante, indique une erreur de l’ordre de 1µΩ.cm, soit 5%.
2.3 La spectroscopie mécanique
2.3.1 Principe
La spectroscopie mécanique étudie la réponse d’un matériau à une contrainte périodique.
Elle permet la mesure de la capacité d’amortissement et du module dynamique du matériau
en fonction de la fréquence ou de l’amplitude d’oscillation ou encore de la température. Cet
amortissement est quantifié par le frottement intérieur, ou facteur de perte mécanique Q−1 :
Q−1 = 12pi
∆W
W
(II.16)
où ∆W est l’énergie dissipée pendant une oscillation et W , l’énergie élastique maximum
stockée pendant le cycle d’oscillation.
Contrairement au matériau élastique parfait dont la déformation est réversible et instan-
tanée, un matériau réel présente une déformation qui peut être partiellement irréversible (ou
plastique) et dont la partie réversible est partiellement non-instantanée (anélastique). L’anélas-
ticité, profondément liée à la mobilité des défauts de structure du matériau, est ainsi à la base
de la spectroscopie mécanique.
Ainsi, lorsqu’un matériau est soumis à une contrainte σ suffisamment faible (inférieure à sa
limite d’élasticité), ce dernier présente une déformation  réversible. Cette déformation est la
somme d’une composante élastique e, instantanée, et d’une composante anélastique, a, évoluant
vers une valeur d’équilibre ∞a pour un temps de relaxation τ comme illustré sur la figure II.12.
Lorsque la contrainte est relâchée, le solide retrouve sa forme d’origine. Il est alors possible de
définir les complaisances et les modules élastiques non relaxés, JN etMN , et relaxés, JR etMR :
e = JNσ =
σ
MN
(II.17)
e + ∞a = JRσ =
σ
MR
(II.18)
L’intensité de relaxation ∆ est alors définie par :
∆ = 
∞
a
e
=

JR−JN
JN
= δJJN
MN−MR
MR
= δMMR .
(II.19)
Ce comportement est décrit par le modèle rhéologique du solide anélastique idéal représenté
sur la figure II.13. Le ressort de complaisance JN contrôle la déformation élastique e, tandis
que le ressort de complaisance δJ associé en parallèle avec un piston de viscosité η décrit la
déformation anélastique a. En définissant σ = σ1 + σ2 et  = e + a, l’équation différentielle
régissant le comportement anélastique parfait peut être explicitée par :
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Figure II.12: Réponse d’un solide anélastique
soumis à une contrainte en fonction du temps
[MAR 09].
Figure II.13: Modèle rhéologique du solide ané-
lastique [MAR 09].
+ τ . = JRσ + τJN
.
σ (II.20)
Dans le cas des mesures de spectroscopie mécanique, une contrainte harmonique est appliquée.
L’équation II.20 linéaire implique alors une réponse sous la forme d’une déformation harmonique
de même fréquence angulaire ω que la contrainte mais présentant un déphasage d’un angle φ
appelé aussi angle de pertes mécaniques et lié au frottement intérieur Q−1 par la relation :
Q−1 = tanφ (II.21)
Généralement, dans le cas des matériaux métalliques, l’intensité de relaxation ∆ est suffisam-
ment faible pour pouvoir faire les approximations suivantes sur l’amortissement et sur le module
élastique :
Q−1 ≈ ∆ ωτ1 + (ωτ)2 (II.22)
M ≈MN
(
1− ∆1 + (ωτ)2
)
(II.23)
Ces deux équations, correspondant aux formules de Debye, sont tracées en fonction de ωτ
sur la figure II.14. Ces courbes mettent en évidence un pic de relaxation correspondant à un
maximum d’amortissement associé à une variation de module, encore appelé défaut de module,
pour ωτ = 1.
Dans le cas de matériaux réels où plusieurs mécanismes peuvent être mis en jeu, l’amortis-
sement et le module dynamique correspondent à la somme de chaque mécanisme. La courbe
relative à l’amortissement peut alors être constituée de plusieurs pics successifs, chacun associé
à un mécanisme de relaxation différent.
De nombreux mécanismes de relaxation sont thermiquement activés. Dans ce cas là, le temps
de relaxation suit une loi d’Arrhenius :
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Figure II.14: Evolution du frottement intérieur (ou facteur de pertes mécaniques) et du module élastique
dynamique en fonction de ωτ . Le pic présentant un amortissement maximal se trouve à ωτ = 1 [MAR 09].
τ = τ0 exp
Q
RT
(II.24)
avec τ0, le temps de relaxation limite et Q, l’énergie d’activation effective. Le pic de relaxation
peut alors être observé au cours d’un balayage en fréquence ainsi qu’en température.
Expérimentalement, le frottement intérieur Q−1 peut être mesuré en imposant une contrainte
harmonique au système et en déterminant le déphasage φ entre la contrainte appliquée et la
déformation (figure II.15(a)). Ce type de mesure a l’avantage de permettre de faire varier la fré-
quence ou la température en conservant une amplitude de déformation constante et de permettre
des mesures à très faible fréquence. Notons néanmoins qu’une augmentation de la fréquence de
mesure entraîne un décalage des pics vers les hautes températures. Ce point est notamment à
prendre en compte dans le cas de l’étude de phénomènes activés thermiquement.
Toutefois, pour les faibles niveaux d’amortissement, il est préférable d’utiliser le mode libre
dont la résolution est meilleure. Dans ce mode, les oscillations ont lieu à la fréquence propre
de l’échantillon. Après avoir excité le système pour atteindre l’amplitude d’oscillation désirée,
la décroissance libre des oscillations est mesurée (figure II.15(b)). Le frottement intérieur peut
alors être directement déterminé par la relation :
Q−1 = 1
pi
ln
(
An
An+1
)
(II.25)
2.3.2 Les mécanismes de relaxation dans l’acier
Plusieurs mécanismes de relaxation anélastique peuvent contribuer au frottement intérieur
dans les métaux cubiques centrés. Ces mécanismes sont liés aux défauts ponctuels, aux disloca-
tions ou encore à l’interaction entre ces deux derniers types de défauts.
Relaxation de Snoek L’exemple le plus connu de relaxation anélastique est la relaxation de
Snoek. Elle a été décrite pour la première fois par Snoek en 1941 [SNO 41] pour expliquer le pic
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(a) (b)
Figure II.15: (a) Contrainte et déformation normalisées en fonction du temps dans le cas d’oscillations
forcées à f << f0. Le frottement intérieur peut être calculé à partir du déphasage δ. ; (b) Amortissement
libre des oscillations à la fréquence de résonance après suppression de l’excitation. Le frottement intérieur
peut être calculé à partir du décrément logarithmique α.
de frottement intérieur observé dans le fer lié à la présence de carbone ou d’azote en solution.
Cet effet a ensuite été élargi à d’autres métaux cubiques centrés (V, Cr, Nb, Mo, Ta...) contenant
des atomes interstitiels lourds (O, N, C...). Cette relaxation, dont les différents paramètres sont
répertoriés dans le tableau II.4, fait ainsi référence au saut thermiquement activé d’un atome
interstitiel, sous l’effet d’une contrainte.
Interstitiel H (kJ/mol) τ0 (sec) T à 1Hz (°C)
C 84 2,4 ×10−15 41
N 79 1,9 ×10−15 27
Table II.4: Paramètres de la relaxation de Snoek dans le fer [WEL 01].
En effet, les atomes de carbone et d’azote en solution solide dans la ferrite occupent les
sites octaédriques de la maille cubique centrée. Ces sites ont la forme d’un octaèdre irrégulier
de symétrie tétragonale dont l’axe principal est orienté selon un des axes du cube. Il existe
ainsi trois types de sites octaédriques en fonction de la direction de l’axe de symétrie comme
illustré sur la figure II.16(a). En l’absence de contrainte externe, ces trois ensembles de sites sont
équivalents et contiennent donc chacun un tiers des interstitiels qui viennent créer une distorsion
tétragonale de la maille en repoussant les atomes voisins les plus proches. Le défaut ainsi créé
est un dipôle élastique. Lorsqu’une contrainte est appliquée comme sur la figure II.16(b), un
type de site devient privilégié entrainant la réorientation des dipôles élastiques qui est alors à
l’origine de la déformation anélastique.
Ce mécanisme de relaxation provoque alors l’apparition d’un pic de frottement intérieur
dont l’amplitude (équivalente à l’intensité de relaxation, ∆) est proportionnelle à la teneur de la
solution solide en interstitiels et dont l’énergie d’activation est celle de la diffusion de l’interstitiel
en question. La figure II.17 illustre l’évolution de l’amplitude du pic de Snoek avec la teneur en
carbone interstitiel dans la ferrite.
Il est important de noter toutefois, que dans certains cas particuliers, comme pour les aciers
martensitiques notamment, les spectres de frottement intérieur ne présentent pas de pic de Snoek.
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(a) (b)
Figure II.16: Illustration de la relaxation de Snoek. (a) Localisation dans une maille cubique centrée de
trois types de sites octaédriques, orientés selon l’une des trois directions principales. (b) Si une contrainte
est appliquée, un type de site interstitiel peut être favorisé.
Figure II.17: Evolution du pic de Snoek avec la teneur en carbone en solution dans la ferrite (mesure
du frottement intérieur à 1Hz) [MAS 04]
.
Cette absence a été attribuée à la tétragonalité de la martensite, maintenue par la présence des
atomes de carbone dans un seul type de sites octaédriques, empêchant ainsi la diffusion de ces
atomes interstitiels sous l’effet de la contrainte [WAR 63]. Cette hypothèse est soutenue par les
travaux de Johnson [JOH 65] qui montrent par simulation numérique que l’énergie de migration
des atomes de carbone augmente avec leur concentration et que les contraintes appliquées en
spectroscopie mécanique sont insuffisantes pour permettre leur migration vers un autre site
octaédrique. Toutefois, une apparition du pic a pu être mise en évidence après revenu de la
martensite à des températures supérieures à 650°C [STA 56]. L’amplitude du pic est néanmoins
beaucoup plus faible que dans le cas de la ferrite du fait notamment de la précipitation du
carbone sur les carbures existant et sur les joints de grains au cours de la trempe [STA 58].
Relaxations de dislocations Le mouvement des dislocations dans les métaux cubiques cen-
trés peut provoquer l’apparition de trois types de pics de relaxation dans les spectres de frotte-
ment intérieur. Ils apparaissent avec l’augmentation de la température dans l’ordre suivant : le
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Figure II.18: Spectre de frottement intérieur obtenu au cours du chauffage d’un acier martensitique dans
un pendule de torsion inversé [TKA 04].
pic α’, le pic α et enfin le pic γ. Le tableau II.5 rassemble les paramètres de ces trois types de
relaxation.
Type H (kJ/mol) τ0 (sec) T à 1Hz (°C)
α’ 0,1 6 ×10−2 -261
α 0,7 - 1,7 0,5-5 ×10−4 -257 - -247
γ 77 - 87 0,2-4,8 ×10−13 77
Table II.5: Paramètres des relaxations de dislocations dans la ferrite [SCH 91].
Du fait de la périodicité du réseau cristallin et de la périodicité du potentiel de Peierls, les
dislocations présentent des directions préférentielles dans le cristal. Lorsque ces dislocations ont
une direction quelconque dans un plan de glissement, elles développent des décrochements ou
kinks afin de minimiser leur énergie par unité de longueur. La mobilité des dislocations dépend
de la migration des décrochements préexistants (“kinks géométriques”) ainsi que de la formation
de paires de décrochements et de leur migration.
Le pic α′ est attribué à la migration de décrochements géométriques de type coin sur des
dislocations vis, et le pic α peut être relié à la formation de paires de décrochements sur les
dislocations coin. Le pic γ quant à lui, est dû à la formation de paires de décrochements sur les
dislocations vis.
La présence d’atomes en interstitiel affecte grandement ces relaxations. Ainsi, la présence
d’hydrogène, même en faible quantité, remplace les pics α’ et α par un pic à plus haute tem-
pérature dit de Snoek-Köster de l’hydrogène. La présence d’atomes plus lourds en interstitiel,
tels que le carbone, provoque la disparition du pic γ et l’apparition d’un nouveau pic de Snoek-
Köster.
Relaxation de Snoek-Koster Ce pic est visible dans le cas de métaux cubiques centrés
contenant à la fois des atomes interstitiels et une forte densité de dislocations. La figure II.18
illustre l’apparition d’un tel pic sur le spectre de frottement intérieur d’un acier martensitique
réalisé sur un pendule libre à une fréquence de l’ordre de 2,5 Hz.
Le tableau II.6 répertorie les paramètres d’activation typiques pour la relaxation de Snoek-
Köster du carbone dans la ferrite. Le pic correspondant parait environ deux fois plus large qu’un
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pic de Debye classique. Cet élargissement du pic est typique des relaxations de dislocations car
contrairement aux pics de défauts ponctuels dont le temps de relaxation est assez bien défini,
les pics liés aux dislocations présentent une distribution de temps de relaxation qui peut être
assez large.
H (kJ/mol) τ0 (sec) T à 1Hz (°C)
130-180 10−19-10−15 197-317
Table II.6: Paramètres de relaxation de Snoek-Köster dans la ferrite contant du carbone [MAR 09].
Cette relaxation est liée au trainage des atomes interstitiels par les dislocations. De façon plus
générale, les défauts ponctuels ségrégés sur les segments de dislocations de longueur moyenne L
peuvent être trainés par les dislocations sous l’effet de l’application d’une contrainte [GRE 01].
Ce processus induit un pic de frottement intérieur dont l’intensité de relaxation, ∆, et le temps
de relaxation, τ peuvent être exprimés par :
∆ = Λb
2L
2
12γJ (II.26) τ =
kTL
2
12γlD (II.27)
avec Λ la densité de dislocations, b le vecteur de Burgers, J la complaisance élastique, k la
constante de Boltzmann, l la distance moyenne entre les défauts ponctuels ségrégés, γ la tension
de ligne de la dislocation et D le coefficient de diffusion du défaut ponctuel. Dans cette théorie,
l’énergie d’activation du pic correspond à celle de la diffusion des défauts ponctuels.
Ce modèle a par la suite été modifié en considérant la formation de paires de décrochements
comme origine au mouvement des dislocations [SEE 79]. Ainsi, l’énergie d’activation du pic de-
vrait tenir compte à la fois de la diffusion des défauts ponctuels mais aussi de l’énergie nécessaire
à la formation de paires de décrochements ainsi que de l’énergie de liaison entre dislocations et
défauts ponctuels.
Fond de frottement intérieur athermique En plus des mécanismes de relaxation présentés
précédemment, il existe une faible interaction élastique entre les dislocations mobiles et les
défauts situés en dehors de leur plan de glissement comme illustré sur la figure II.19. Alors
que les dislocations surmontent les obstacles à courte distance sous l’action combinée de la
contrainte appliquée et de la température, les obstacles à longue distance sont franchis de façon
athermique. Le premier mécanisme induit ainsi l’apparition de pics de relaxation tandis que le
second mécanisme est à l’origine d’un fond de frottement intérieur athermique [GRE 01].
L’amplitude de ce fond de frottement intérieur induit par les interactions longue distance
est dépendante à la fois de la concentration en défauts ponctuels, de la longueur moyenne des
segments de dislocations L (figure II.20(a)) [GRE 01], de la température ainsi que de l’amplitude
de déformation (figure II.20(b)) [KUS 99].
Cet effet a été étudié dans des aciers martensitiques [TKA 06] présentant différentes teneurs
en carbone en solution solide. Il a alors pu être montré que le fond de frottement intérieur ather-
mique était proportionnel à la concentration en carbone interstitiel comme illustré sur la figure
II.21. Dans cette étude, le fond de frottement athermique a été mesuré à basses températures
(27°C, 57°C et 77°C) dans une installation à lame vibrante. Cette méthode haute fréquence
permet en effet d’avoir accès au fond de frottement seulement, en décalant les pics de relaxation
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Figure II.19: Représentation schématique du glissement d’une dislocation dans le champ de contrainte
des atomes interstitiels. Les petits cercles noirs pleins représentent les atomes interstitiels dans le plan
de glissement (obstacles à courte distance). Les cercles vides correspondent quant à eux aux atomes
interstitiels situés à une distance non négligeable du plan de glissement. Les gros cercles gris représentent
le champ de contrainte athermique longue distance créé par ces atomes [GRE 01].
Figure II.20: (a) Modélisation numérique du fond de frottement intérieur athermique pour différentes
valeurs de L (L1 > L2 ... > L6) et de concentration en défauts ponctuels. (b) Influence de l’amplitude de
déformation sur le frottement intérieur dans un alliage Cu - 7,6% at. Ni [KUS 99]. Pour une amplitude
fixée, le frottement intérieur augmente avec la température.
vers des températures plus élevées. La teneur en carbone a été obtenue par diffraction des rayons
X et par mesure de pouvoir thermoélectrique.
Ce résultat met ainsi en évidence la possibilité de doser la teneur en carbone interstitiel dans
l’acier, même en l’absence du pic de Snoek.
2.3.3 Dispositifs de mesure
Deux installations ont été utilisées dans le cadre de l’étude afin d’obtenir des mesures à
différentes fréquences :
– une installation à lame vibrante pour les hautes fréquences (de l’ordre de 1 kHz),
– un pendule libre pour les moyennes fréquences (de l’ordre de 1 Hz).
Afin d’éviter le pic d’amortissement à basse température dû à la présence d’huile sur les
échantillons [CHO 83, SAM 00], les fils ont été délaitonnés à l’acide nitrique puis nettoyés dans
l’acétone sous ultrasons.
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Figure II.21: Fond de frottement intérieur mesuré à 27°C, 57°C et 77°C après vieillissement et revenu
en fonction de la concentration en carbone interstitiel. Le graphique en médaillon illustre l’adéquation
entre les mesures de frottement intérieur réalisées à 27°C après revenu (cercles) avec la position du flanc
montant du pic de diffraction (110)/(011) de la martensite mesurée à demi hauteur (croix) correspondant
à la position du pic de diffraction (011) [TKA 06].
Lame vibrante Dans cette installation en mode libre, l’échantillon est placé entre deux paires
de fils se trouvant aux nœuds du premier mode de vibration en flexion. Comme illustré sur le
schéma de principe de la figure II.22, une électrode placée à quelques dizaines de micromètres
au dessus de l’échantillon permet d’exciter ce mode de vibration. La longueur de l’échantillon
est l=30 mm et les nœuds de vibration sont situés à une distance x = 0, 2241.l.
Figure II.22: Schéma de principe de l’installation à lame vibrante. Le fil étudié est suspendu entre deux
paires de fils de suspension placés aux nœuds du premier mode de vibration en flexion.
L’électrode et l’échantillon forment un condensateur dont la capacité varie avec la distance
électrode-échantillon. La détection des vibrations de l’échantillon est possible grâce à l’intégra-
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tion de ce condensateur dans un circuit RLC oscillant à haute fréquence (5,3 MHz). La variation
de la capacité du condensateur due aux vibrations de l’échantillon entraînent la modulation de
fréquence du signal porteur à haute fréquence. Ce signal est alors démodulé et filtré afin d’être
analysé puis amplifié et remis en phase avec les vibrations afin d’exciter l’échantillon à sa fré-
quence propre. Un servomoteur permet de conserver une distance constante entre l’électrode et
l’échantillon lors des variations de volume au cours des montées et descentes en température
permettant ainsi de maintenir l’amplitude d’oscillation tout au long de l’essai (de l’ordre de
10−5).
La température est mesurée à l’aide d’un thermocouple inséré dans un échantillon de réfé-
rence. Les mesures sont réalisées sous atmosphère d’environ 60 Pa d’hélium pour permettre une
bonne conductivité thermique et limiter les frottements visqueux.
Ce dispositif a été utilisé, dans la suite de l’étude, dans le cadre de l’étude du fond de
frottement athermique avec le vieillissement puisqu’il permet de “décaler” les pics de relaxation
vers les températures plus élevées. De la même façon, cette installation a été utilisée dans le
cadre du suivi du pic de Snoek au cours du vieillissement.
Pendule de torsion inversé Dans ce type de pendule, l’échantillon est fixé à ses deux extré-
mités par des pinces. La pince inférieure est maintenue dans l’installation et la pince supérieure
est fixée à une suspension. Cette suspension est elle même reliée à un contrepoids permettant de
supprimer d’éventuelles contraintes de compression sur l’échantillon. Les oscillations en torsion
sont induites par des bobines et des aimants permanents fixés sur la suspension. Leur détection
est obtenue de manière optique, à l’aide d’un miroir réfléchissant un laser sur une cellule pho-
tosensible. Cette installation a permis l’étude de l’influence de l’amplitude de la déformation
imposée sur la réponse anélastique de l’acier, présentée en annexe H. Le schéma de principe de
l’installation est représenté sur la figure II.23.
Figure II.23: Schéma de principe du pendule de torsion inversé. L’échantillon est excité en torsion par
des bobines et des aimants permanents. Les oscillations peuvent être détectées par la réflexion d’un laser
sur une cellule photosensible.
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2.4 La calorimétrie différentielle à balayage
2.4.1 Principe
La calorimétrie différentielle à balayage permet de mesurer les quantités de chaleur dégagées
ou absorbées lors des transitions thermiques du matériau étudié en appliquant le même pro-
gramme de variation de température à l’échantillon testé et à une référence inerte. Lorsqu’un
déséquilibre thermique se produit entre l’échantillon et la référence du fait d’une transformation
microstructurale, l’appareillage ajuste la puissance thermique fournie de manière à avoir la même
température au sein de l’échantillon et de la référence, c’est le principe de la compensation de
puissance. Cet ajustement de la puissance de chauffe se fait de façon continue et automatique.
Un signal proportionnel à la différence de puissance fournie à l’échantillon et à la référence est
alors enregistré.
2.4.2 Appareillage et protocole
Les expériences de calorimétrie différentielle à balayage ont été réalisées sur un appareil de
la marque Netzsch, modèle DSC 204 F1 Pheonix, composé d’une enceinte comportant deux
fours isolés thermiquement, au sein desquels sont disposés les creusets en aluminium. L’un des
creusets contient l’échantillon étudié tandis que celui correspondant à la référence est vide. La
soustraction des puissances instantanées mesurées donne alors accès à la puissance relaxée ou
emmagasinée par l’échantillon, éliminant ainsi l’effet des creusets.
Le calorimètre fonctionne sous atmosphère inerte d’argon. Il a été étalonné en température et
en puissance à l’aide de quatre échantillons (In, Sn, Bi, Zn) placés dans les mêmes conditions que
l’échantillon à étudier (atmosphère, température et vitesse de chauffe) et dont la température
et l’enthalpie de fusion sont connues.
Pour s’affranchir de la ligne de base de l’échantillon correspondant au signal mesuré en ab-
sence de transformation microstructurale, deux mesures successives ont été réalisées à chaque
fois sur le même échantillon. En effet, si les évolutions microstructurales sont irréversibles, elles
n’apparaissent plus lors du deuxième chauffage, permettant ainsi d’avoir accès à l’énergie intrin-
sèque des transformations microstructurales par soustraction des deux courbes au chauffage.
Le cycle de balayage en température réalisé est schématisé sur la figure II.24. Seules les
montées en température (étapes 3 et 7 sur le schéma) sont prises en considération dans l’analyse
des résultats. Ces montées en température sont effectuées à différentes vitesses comprises entre
10°C/min et 35°C/min.
2.5 La sonde atomique tomographique (SAT)
La sonde atomique tomographique (SAT) est une technique permettant de dresser une car-
tographie chimique tridimensionnelle à l’échelle atomique d’un volume de faibles dimensions, de
l’ordre de 50×50×200 nm3 [GAU 12].
2.5.1 Principe de la SAT
Cette technique repose sur le principe de l’évaporation par effet de champ sous ultra-vide.
Ainsi, un échantillon préparé sous la forme d’une pointe de faible rayon (10-50 nm) est introduit
dans une enceinte sous ultra-vide et refroidi à une température de 80 K. Un champ électrique
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Figure II.24: Représentation schématique du cycle thermique imposé au cours des essais de calorimétrie
différentielle à balayage.
intense est créé à l’extrémité de la pointe par application progressive d’un potentiel de plusieurs
kilovolts. A partir d’une valeur de potentiel suffisante, le champ électrique atteint le champ
nécessaire à l’évaporation des atomes de la surface qui peuvent alors s’ioniser et être accélérés
vers le détecteur.
Dans le but de déterminer de façon précise l’instant auquel les atomes se sont évaporés de la
surface, des impulsions de tension, VP , sont superposées au potentiel continu, VDC permettant
ainsi dans le cas idéal une ionisation des ions un par un. La mesure des temps de vol des espèces
chimiques depuis l’échantillon jusqu’au détecteur situé à une distance L d’une trentaine de
centimètres permet de calculer leur vitesse et de déterminer ainsi leur rapport masse sur charge,
m/n. C’est ce rapport qui permet par la suite de déterminer la nature chimique des atomes
détectés selon le principe de la spectrométrie de masse. Le détecteur spatial permet, de plus,
de localiser la position des impacts et de déterminer ainsi par un calcul géométrique la position
initiale des atomes dans le volume analysé (figure II.25).
2.5.2 Préparation des échantillons
La problématique de l’étude du vieillissement des fils d’acier perlitique écrouis impose l’utili-
sation d’une méthode rapide de préparation des pointes pour limiter le vieillissement des échan-
tillons à l’ambiante. Ceci exclut donc l’utilisation du prélèvement par FIB (Focused Ion Beam)
bien que cette méthode offre la possibilité de préparer des pointes perpendiculairement au fil
pour obtenir à la fois une meilleure résolution spatiale [TAK 09] et observer un plus grand
nombre de lamelles.
La préparation des pointes a ainsi été réalisée par attaque électrolytique imposant un prélève-
ment longitudinal et à cœur du fil. Le nombre de lamelles analysées sera donc restreint, limitant
ainsi la représentativité de l’étude. L’attaque électrochimique est réalisée en deux étapes :
– 1re étape : Création d’un col et affinement (électrolyte : 75 % acide acétique / 25 % acide
perchlorique - courant : 15 mA).
– 2e étape : Affinement du col et obtention de la pointe (électrolyte : 2 % acide perchlorique
dilué dans de l’éther monobuthylique - tension : 20V).
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Figure II.25: Schéma de principe de la sonde atomique tomographique.
Le temps de prélèvement et d’installation de la pointe dans l’enceinte à ultra-vide et à 80 K
est d’environ 45 minutes à température ambiante, limitant ainsi au maximum le vieillissement
non intentionnel du fil avant observation.
Dans le but d’avoir une représentativité correcte, quatre pointes par état ont été réalisées et
analysées.
2.5.3 Conditions d’analyse et protocole expérimental
Les six pointes ainsi préparées ont été analysées dans les conditions suivantes :
– Température : 80K
– Fraction d’impulsion : 20 %
– Potentiel continu : < 10 kV
– Flux de détection : jusqu’à 0,01 at./impulsion (dépend du potentiel d’analyse)
– Fréquence des impulsions : 30 kHz
– Pression dans la chambre à ultravide : ≈ 10−8 Pa
L’originalité de l’étude par SAT présentée dans cette thèse repose sur le protocole expérimen-
tal mis en place pour l’étude du vieillissement. En effet, même si cette technique est couramment
utilisée pour la caractérisation microstructurale de ce type de matériaux, le caractère local des
analyses par SAT, associé à l’hétérogénéité des microstructures étudiées, peut induire des erreurs
d’interprétation lors de la comparaison de plusieurs pointes présentant différents états micro-
structuraux. Pour s’affranchir de cela, l’idée était d’observer une même pointe à différents stades
de vieillissement à température ambiante. La figure II.26 résume schématiquement ce protocole
expérimental.
2.5.4 Paramètres de reconstruction 3D
La reconstruction 3D du volume analysé nécessite la détermination de plusieurs paramètres
listés ci-dessous :
72 © 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Les techniques de caractérisation
Figure II.26: Représentation schématique du protocole expérimental mis en place pour étudier le vieillis-
sement des aciers perlitiques tréfilés en sonde atomique tomographique. Une première observation est
réalisée en sortie de tréfilage (zone bleue), une deuxième observation est réalisée après 1,5 mois environ
à température ambiante (zone rose) et enfin une dernière observation est réalisée au bout de 9 mois à
température ambiante (zone verte).
– le volume atomique moyen des atomes évaporés,
– le champ d’évaporation, Eévap × β = 23 V.nm−1,
– le rendement de détection, Q = 50 %,
– la distance entre la pointe et le détecteur, L = 31 cm
– le facteur de projection, m = 0,6.
Pour ce qui est du volume atomique des atomes évaporés, les volumes molaires de la ferrite
et de la cémentite étant voisins (VFeαat = 11,8. 10−3 nm3 et VFe3Cat = 9,7. 10−3 nm3), le volume
atomique de la ferrite a donc été associé à tous les ions simples (Fe2+, Si2+, Cr2+). Dans le cas
des atomes de carbone, ces derniers étant supposés en solution solide dans la ferrite, leur volume
atomique associé est considéré comme nul.
2.5.5 Méthode de quantification
La quantification de la concentration atomique de chaque élément est réalisée à partir du
spectre de masse obtenu lors de l’analyse (figure II.27) en dénombrant le nombre d’atomes
contenu dans chaque pic.
Figure II.27: Spectre de masse issu de l’analyse de l’acier perlitique non écroui.
Le pic principal situé sur l’intervalle m/n = 27 - 29 u.m.a. correspond principalement au fer
doublement chargé, Fe2+. Du fait de la résolution en masse de l’appareil, le pic correspondant
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au manganèse chargé deux fois, Mn2+, ne peut pas être différencié du pic du fer et il ne sera
pas possible dans la suite de quantifier cet élément. Le silicium et le chrome chargés deux fois
sont eux aussi détectés pour m/n = 14 et 26 respectivement. L’ensemble de ces éléments (Fe,
Si et Cr) étant détectés sous la forme d’ions doublement chargés, leur concentration découle
directement du nombre d’ions détectés dans l’intervalle de masse correspondant.
Dans le cas du carbone, plusieurs pics lui sont associés (m/n = 6, 12, 18, 24 et 36 u.m.a.)
du fait de la formation de mono-, di-, tri- ou tretramères d’atomes de carbone chargés une à
deux fois. La difficulté pour quantifier cet élément provient du masquage isotopique. En effet, le
pic situé à m/n = 12 u.m.a. correspond à la fois aux ions C+ et C2+2 et celui à m/n = 24 peut
être associé à la fois à C+2 et C2+4 . Il n’est donc pas possible de remonter à priori au nombre
d’atomes de carbone à partir du nombre d’ions détectés sur chaque pic. Toutefois, une approche
statistique peut permettre d’approcher au mieux cette concentration. Sha et al. [SHA 92] ont
montré que la proportion d’ions C2+2 ne dépasse pas les 5% pour m/n = 12 et que les ions C+2
et C2+4 présente la même abondance au niveau du pic m/n = 24. Ainsi, la concentration en
carbone sera estimée en considérant que les pics à m/n = 6 et 12 se rapportent à un ion simple
(un seul atome de carbone), et que des ions triples sont à l’origine des pics à m/n = 18, 36 et
24 (moyenne entre C2 et C4). Il est toutefois nécessaire de garder à l’esprit que le pic à m/n
= 24 ne correspond pas à trois mais bien à un ou deux atomes de carbone ce qui peut fausser
légèrement la concentration locale. De plus, les ratios C+/C2+2 et C+2 /C2+4 peuvent varier entre
la ferrite et la cémentite .
2.6 La caractérisation mécanique
Les caractéristiques mécaniques des fils d’aciers perlitiques ont été mesurées par essai de
traction.
Ces essais ont été réalisés sur une machine de traction de la marque Zwick Roell équipée
d’une cellule de force de 5 kN et pilotée par le logiciel testXpert II permettant l’acquisition et le
dépouillement des données. Un extensomètre du type makroXtens a été utilisé afin de mesurer
les allongements.
Les éprouvettes testées présentent une longueur de 300 mm entre mors, leur diamètre dépen-
dant de leur écrouissage. La longueur utile des éprouvettes entre les pinces de l’extensomètre est
quant à elle de 100 mm.
Les mesures ont été réalisées à température ambiante et à vitesse de traverse constante, 36
mm/min soit une vitesse de déformation de l’ordre de 6.10−3 s−1.
Les grandeurs caractéristiques mesurées sont la résistance mécanique maximale, Rm, la limite
d’élasticité à 0,2%, Rp0,2 et l’allongement total à rupture, At. Ces grandeurs sont illustrées sur
la figure II.28. Chaque mesure correspond à la moyenne de trois essais.
3 Stratégie expérimentale
Le grand nombre de techniques expérimentales mises en œuvre au cours de ces travaux de
thèse peut amener à se questionner sur l’intérêt d’une telle multiplication des méthodes de
caractérisation dans l’étude des fils d’aciers perlitiques fortement tréfilés. Ce questionnement
est d’autant plus justifié que les progrès technologiques de ces dernières années concernant les
techniques d’observation directes telles que la microscopie électronique en transmission ou la
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Stratégie expérimentale
Figure II.28: Courbe conventionnelle de traction et représentation des différentes grandeurs mesurées
au cours de l’essai.
sonde atomique tomographique, semblent pouvoir apporter la solution au suivi des microstruc-
tures extrêmement fines des aciers perlitiques tréfilés. Ces dernières techniques ont d’ailleurs
été utilisées préférentiellement dans une grande partie des études les plus récentes sur le sujet
[BAL 07, MIN 10, LI 11b, LI 11a, PAR 11, TAK 12]. Toutefois, ces techniques, aussi perfor-
mantes soient elles, n’ont pas permis, pour l’instant, d’atteindre un consensus concernant les
phénomènes métallurgiques apparaissant au cours de la déformation et du vieillissement de ces
aciers. Ces désaccords entre les études peuvent être expliqués de différentes manières et no-
tamment par la forte hétérogénéité de microstructure après tréfilage [ZHA 13]. Le caractère
extrêmement local de la microscopie électronique en transmission ainsi que de la sonde ato-
mique tomographique ne semble ainsi pas être adapté à ce type de microstructure sans une
approche statistique très lourde. La préparation des échantillons pour ce type d’analyse peut
aussi soulever des interrogations. En effet, le prélèvement des lames minces pour la microscopie
ou encore des pointes pour la sonde atomique n’induirait-il pas des relaxations de contraintes
au sein des fils fortement écrouis qui pourraient venir modifier les microstructures avant obser-
vation ? De la même façon, dans le cas de l’étude du vieillissement des fils, à quel point est-il
possible d’écarter une influence de la méthode de préparation des échantillons sur les évolutions
microstructurales observées (léger échauffement par préparation électrolytique, déstabilisation
par préparation FIB...) ?
C’est dans cette optique qu’il a été choisi d’étudier les évolutions microstructurales de ce
type de fils par des techniques plus globales. Néanmoins, bien que plus représentatives de l’en-
semble du matériau, ces techniques présentent l’inconvénient d’être indirectes et de rendre toutes
conclusions plus difficiles à tirer. En effet, ces méthodes expérimentales sont souvent sensibles à
différentes contributions difficilement décorrélables comme c’est le cas par exemple du PTE et
de la résistivité électrique vis à vis de la teneur en interstitiel, de la densité de dislocations et
de l’arrangement des phases en présence. De même, le caractère dynamique des mesures (ie. au
cours d’un cycle en température) de certaines techniques indirectes telles que la spectroscopie
mécanique ou la calorimétrie différentielle à balayage apportent une difficulté supplémentaire
à leur interprétation. Ces différents inconvénients impliquent ainsi, dans la plupart des cas, la
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nécessité d’utiliser plusieurs techniques indirectes en parallèle en recoupant les résultats afin de
conclure de manière rigoureuse.
Dans ce travail de thèse, il a ainsi été choisi de s’orienter vers l’utilisation conjointe de tech-
niques d’investigation globales, bien qu’indirectes, présentées plus haut, dans l’idée de palier l’im-
portante hétérogénéité microstructurale. L’objectif est alors d’apporter un faisceau d’éléments
permettant de converger vers un même scénario expliquant les évolutions microstructurales au
cours de la déformation et du vieillissement des fils d’acier perlitique fortement écrouis. Dans
un second temps, des analyses en sonde atomique tomographique ont été réalisées en vue de
confirmer, par un moyen direct, les conclusions tirées précédemment. De plus, la mise en place
d’un protocole original permettant de s’affranchir au mieux des hétérogénéités de microstructure
a permis d’aborder la problématique du vieillissement sous un nouvel angle. Enfin, pour l’étude
du vieillissement post-tréfilage, une troisième approche a consisté à relier les phénomènes mé-
tallurgiques proposés aux évolutions des propriétés mécaniques mesurées en traction, toujours
dans le but d’apporter des informations corroborant le scénario proposé.
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Chapitre III
Evolutions microstructurales au
cours du tréfilage
Le tréfilage d’un acier perlitique entraine de nombreuses modifica-
tions microstructurales aussi bien au sein de la ferrite que dans
la cémentite. Ces évolutions sont supposées conduire à une micro-
structure hors équilibre après déformation provoquant le phénomène
de vieillissement post-tréfilage qui fera l’objet du prochain chapitre.
Il apparait donc nécessaire, au préalable, de caractériser la micro-
structure en sortie de tréfilage afin de définir l’état microstructural
de référence, ou l’état t0, en vue de s’intéresser aux mécanismes liés
au vieillissement des aciers.
Ce chapitre, dédié aux évolutions microstructurales au cours du tré-
filage, s’articule en deux parties. La première repose sur une ap-
proche de la problématique par des techniques d’investigation indi-
rectes dans le but de proposer des mécanismes métallurgiques res-
ponsables des évolutions en question. La seconde partie, quant à
elle, porte sur l’observation directe en sonde atomique tomogra-
phique de ces évolutions microstructurales dans l’idée d’apporter
des éléments de confirmation aux mécanismes proposés.
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Identification des mécanismes métallurgiques mis en jeu au cours du tréfilage par techniques indirectes
1 Identification des mécanismes métallurgiques mis en jeu au
cours du tréfilage par techniques indirectes
1.1 Résultats expérimentaux
Trois techniques indirectes ont été utilisées ici dans le but de caractériser les évolutions
microstructurales au cours du tréfilage. Ainsi, des mesures de PTE, de résistivité électrique et
enfin du fond de frottement intérieur (mesuré à haute fréquence et température ambiante sur
l’installation à lame vibrante) ont été réalisées sur les échantillons à l’état dit “t0”, c’est-à-dire
en sortie de tréfilage. Rappelons ici que les échantillons ont été stockés à -80°C entre leur sortie
de tréfilage et leur caractérisation pour éviter tout vieillissement non intentionnel. La figure
III.1 représente les évolutions des trois propriétés (S, ρ et Q−1) en fonction de la déformation
rationnelle appliquée au cours du tréfilage.
Ces trois courbes mettent clairement en évidence deux tendances bien distinctes en fonction
de la déformation rationnelle de l’échantillon considéré : pour des déformations rationnelles 
inférieures à 1,5, une augmentation du PTE accompagnée d’une diminution de la résistivité
électrique ainsi que du FI sont observées ; puis, pour les déformations supérieures, ces variations
s’inversent. Cette première observation nous conduit à proposer l’existence d’au moins deux
mécanismes métallurgiques responsables des évolutions microstructurales au cours du tréfilage.
Dans un premier temps, en s’appuyant sur l’étude bibliographique, il est possible d’avancer
plusieurs hypothèses pouvant rendre compte de ces évolutions. Ainsi, l’alignement et l’affinement
lamellaire, l’évolution de la texture, l’augmentation de la densité de dislocations et la décomposi-
tion de la cémentite peuvent être cités. A ce stade, il apparait difficile de décorréler facilement les
contributions de l’ensemble de ces mécanismes sur les évolutions des trois propriétés observées
sur la figure III.1 pour un fil perlitique écroui.
Afin de simplifier l’étude de l’influence du tréfilage sur ces propriétés, une étude analogue
a été menée dans un premier temps sur un acier ultra-bas carbone tréfilé. Ce matériau, mi-
crostructuralement plus simple, permet de se concentrer sur l’influence d’un nombre limité de
phénomènes sur les propriétés étudiées, simplifiant par la suite l’étude du matériau complexe
qu’est l’acier perlitique tréfilé.
1.2 Etude préliminaire sur un acier ultra-bas carbone tréfilé - Influence de
la déformation plastique
1.2.1 Objectifs
L’étude des évolutions microstructurales des aciers perlitiques à travers l’utilisation de tech-
niques de caractérisation indirectes apparait à priori très délicate, notamment du fait de la
complexité de la microstructure. L’idée de cette étude de principe, réalisée sur un acier ultra-bas
carbone, est d’analyser l’influence de la déformation plastique au cours du tréfilage en s’affran-
chissant des effets directement liés à la microstructure particulière de l’acier perlitique tels que
l’alignement lamellaire ou encore la décomposition de la cémentite. En effet, contrairement à
l’acier perlitique, l’acier ultra-bas carbone possède pour sa part une microstructure monophasée
ferritique du fait de sa faible teneur en carbone (50 ppm). Par la suite, bien que les microstruc-
tures soient différentes et que les effets de la déformation plastique puissent légèrement différer
d’un acier à l’autre, les résultats de cette étude permettront de faciliter l’analyse des courbes de
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(a)
(b)
(c)
Figure III.1: Evolutions (a) du PTE, (b) de la résistivité électrique et (c) du fond de FI athermique
(mesuré à haute fréquence et à température ambiante) en fonction de la déformation rationnelle appliquée
au cours du tréfilage.
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la figure III.1.
1.2.2 Mécanismes mis en jeu au cours du tréfilage d’un acier ultra-bas carbone
et leurs effets prévisibles sur le PTE, la résistivité et le fond de frottement
intérieur
La déformation plastique d’un acier ultra-bas carbone s’accompagne de plusieurs mécanismes
responsables des évolutions microstructurales de l’acier. Une synthèse de ces mécanismes ac-
compagnés de leurs effets sur les différentes propriétés étudiées est réalisée dans la suite de ce
paragraphe.
Le premier phénomène qui vient à l’esprit lorsque nous abordons la déformation plastique
d’un métal est l’introduction de dislocations. Plus la déformation imposée à l’acier est importante
plus la densité de dislocations sera élevée. D’après ce qui a été vu au chapitre II, l’introduction
de dislocations aura tendance à diminuer la valeur du PTE de l’acier, alors qu’elle engendrera
au contraire une augmentation de la résistivité électrique. Concernant le fond de frottement
intérieur, ce dernier est généralement défini comme étant proportionnel au produit ΛL2, où
Λ est la densité de dislocations et L, leur longueur libre moyenne. Ainsi, une introduction de
défauts linéaires dans la microstructure engendrerait une augmentation de Λ et donc devrait
théoriquement provoquer une augmentation du FI.
La déformation plastique des aciers entraine aussi le développement d’une texture d’écrouis-
sage. Comme mentionné au chapitre I, le tréfilage des métaux cubiques centrés tels que les aciers
ultra-bas carbone et les aciers perlitiques, entraine l’apparition d’une texture de fibre de type
<110>, que l’on retrouve aussi dans le cadre du laminage. D’après la littérature, cette textu-
ration de la microstructure n’a pas d’influence sur les mesures de PTE [JOU 96]. Concernant
la résistivité électrique, des études [BOA 50, BRO 51] ont pu montrer que cette propriété ne
présentait pas ou très peu d’anisotropie dans les aciers cubiques centrés, indiquant ainsi qu’elle
ne devrait pas être sensible à la texture. Enfin, aucune étude au sujet de l’effet de la texture
sur le fond de frottement intérieur n’a été relatée dans la littérature. Toutefois, nous avons vu
au chapitre II que le fond de frottement intérieur athermique était lié à l’interaction entre les
dislocations mobiles et les atomes de carbone en solution dans la ferrite. Les conditions ex-
périmentales (température ambiante et haute fréquence) nous permettent d’avancer que seules
les dislocations de type coin peuvent être responsables de ce fond, puisque le mouvement des
dislocations de type vis n’apparait qu’à plus haute température, avec la relaxation de Snoek-
Koster (chapitre II). Les dislocations coin présentant des plans de glissement bien définis, il est
concevable que la texture puisse avoir un effet sur le fond de frottement intérieur. Toutefois, le
nombre important de plans de glissement disponibles dans le cas des métaux cubiques centrés
nous amène à faire l’hypothèse que cet effet, s’il existe, peut être considéré comme modeste.
Nous ferons donc par la suite l’hypothèse que cet effet est négligeable.
Enfin, la déformation plastique par tréfilage ou laminage entraine également un affinement
de la microstructure accompagné d’un allongement des grains dans la direction de déformation,
de sorte que la densité volumique de joints de grains augmente avec l’écrouissage. Or, il a été
montré dans la littérature [AND 69], dans le cas du cuivre et de l’aluminium, que cet accroisse-
ment de la densité de joints de grains donnait lieu à une augmentation de la résistivité électrique
du matériau du fait de leur résistance spécifique. Par analogie, l’affinement de la microstructure
au cours de la déformation plastique des aciers ultra-bas carbone devrait aussi provoquer une
augmentation de la résistivité électrique. De la même façon, l’évolution de la densité de joints
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de grains pourrait avoir un effet sur le PTE de l’acier du fait de l’influence des ces derniers sur
les propriétés de transport électrique. Toutefois, seule une étude concernant cet effet sur le PTE
d’un acier austénitique a pu être trouvée dans la littérature. Elle rapporte que le PTE devrait
diminuer avec la diminution de la taille des grains [CAB 04]. Nous ferons alors, par la suite,
l’hypothèse d’un effet similaire dans le cas d’une microstructure ferritique. Du côté du fond de
frottement intérieur, comme mentionné ci-dessus, en plus d’être dépendant de la densité de dis-
locations, ce dernier est proportionnel au carré de leur longueur libre moyenne L. Généralement,
cette longueur diminue avec l’écrouissage, du fait, notamment, de la diminution de la distance
entre les nœuds du réseau de Franck liée à l’augmentation de la densité de dislocations. De plus,
les joints de grains étant supposés jouer le rôle d’ancreurs forts des dislocations, l’affinement
lamellaire contribue aussi à la diminution de leur longueur libre moyenne. En résumé, l’impact
de la déformation plastique sur le paramètre L pourrait avoir une influence prépondérante sur
le fond de frottement intérieur des aciers ultra-bas carbone, d’autant plus que ce dernier est
sensible au carré de la longueur libre.
A partir de ces données, il est possible de dresser un tableau récapitulatif des effets prévisibles
des évolutions microstructurales citées sur le PTE, la résistivité électrique et le fond de frottement
intérieur à haute fréquence mesuré à température ambiante pour un acier ultra-bas carbone.
Evolution microstructurale
considérée PTE Résistivité
Fond de
FI : ΛL2
Introduction de dislocations
(augmentation de Λ) ↘ ↗ ↗
Développement d’une texture
d’écrouissage
peu d’effet
attendu
peu d’effet
attendu
peu d’effet
attendu
Affinement des grains ↘ ↗ ↘↘
Effet global attendu ↘ ↗ ↘
Table III.1: Tableau récapitulatif des effets prévisibles des évolutions microstructurales au cours de la
déformation plastique d’un acier ultra-bas carbone sur les trois propriétés étudiées : PTE, résistivité
électrique et fond de FI à haute fréquence mesuré à température ambiante. [Légende : ↗ augmentation ;
↘ baisse ; ↘↘ forte baisse]
1.2.3 Résultats expérimentaux
Les effets attendus des évolutions microstructurales liées à la déformation plastique d’un
acier ultra-bas carbone sur son PTE, sa résistivité électrique et son fond de frottement intérieur
viennent d’être présentés. Toutefois, à notre connaissance, aucune étude de ce type n’a été réa-
lisée sur des aciers ultra-bas carbone présentant des déformations rationnelles aussi importantes
que celles obtenues par tréfilage. L’idée de cette étude de principe consiste donc à valider les
hypothèses présentées précédemment, dans le cadre d’un acier ultra-bas carbone tréfilé dans les
mêmes conditions que l’acier perlitique de l’étude principale. Comme mentionné plus haut, l’ob-
jectif est de comprendre l’influence sur les propriétés étudiées, des évolutions microstructurales
engendrées par la déformation plastique seule, afin de s’affranchir dans un premier temps des
effets éventuels liés à la présence de cémentite (alignement lamellaire et décomposition de la
cémentite).
82 © 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Identification des mécanismes métallurgiques mis en jeu au cours du tréfilage par techniques indirectes
Les figures III.2 et III.3 représentent respectivement les évolutions de PTE et de résistivité
électrique au cours de l’étape de tréfilage de l’acier ultra-bas carbone et de l’acier perlitique. Les
mesures sont données en relatif par rapport à l’état non déformé.
Figure III.2: Evolution du PTE d’un acier ultra-
bas carbone et d’un acier perlitique en fonction de
la déformation rationnelle de tréfilage.
Figure III.3: Evolution de la résistivité d’un acier
ultra-bas carbone et d’un acier perlitique en fonc-
tion de la déformation rationnelle de tréfilage.
Dans un premier temps, considérons l’évolution du PTE de l’acier ultra-bas carbone avec la
déformation rationnelle. Une rapide diminution est observée au cours des premières passes de
tréfilage, avant une saturation pour  = 0,5. Cette évolution est donc bien compatible avec les
conclusions du paragraphe précédent. Ces données sont également en totale adéquation avec les
résultats de Lavaire [LAV 01] obtenus sur le même type d’acier mais déformé par laminage
cette fois. Il avait pu relier cette diminution à l’introduction de dislocations dans le matériau.
Concernant l’évolution de la résistivité électrique de l’acier ultra-bas carbone avec la défor-
mation, celle-ci semble, elle aussi, compatible avec le bilan dressé au paragraphe précédent. En
effet, une légère augmentation de l’ordre de 0,2 µΩ.cm peut être notée après une déformation
de 3,4.
Enfin, l’étude n’ayant pas été réalisée sur les installations de spectroscopie mécanique, l’ana-
lyse de l’influence de la déformation plastique sur le fond de frottement athermique ne repose
que sur les prévisions discutées au paragraphe précédent : une diminution du fond de frottement
athermique avec la déformation est attendue, principalement due à la diminution de la longueur
libre moyenne de dislocations L, liée à l’affinement de la microstructure et à l’augmentation de
la densité de dislocations.
Afin d’étudier la contribution de la déformation plastique sur les variations de PTE et de
résistivité électrique observées dans le cas de l’acier perlitique, nous allons maintenant com-
parer les réponses des deux types d’acier. Pour cela, les figures III.2 et III.3 représentent les
courbes relatives aux deux aciers superposées. Bien que l’acier ultra-bas carbone soit différent
de l’acier perlitique, les tendances observées sur cet acier devraient pouvoir s’observer au moins
partiellement.
Dans un premier temps, considérons les courbes relatives au PTE. Il apparait clairement
une importante différence de comportement entre les deux types d’acier. Typiquement, pour les
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déformations supérieures à 1,5, la forte chute du PTE sur l’acier perlitique s’oppose à la stabilité
des mesures sur l’acier ultra-bas carbone. L’évolution du PTE de l’acier perlitique ne semble
pas pouvoir être expliquée, à priori, par les trois mécanismes associés à la déformation plastique
seule (augmentation de la densité de dislocations, texture et affinement de la microstructure).
Notons, de plus, que la diminution du PTE au cours des premières passes de tréfilage, observée
pour l’acier ultra-bas carbone, pourrait provoquer une sous-estimation de l’augmentation du
PTE de l’acier perlitique dans ce domaine de déformation.
Une conclusion similaire peut être tirée de la comparaison des variations de la résistivité
électrique avec la déformation pour les deux aciers. La faible augmentation observée pour l’acier
ultra-bas carbone pourrait éventuellement contribuer à l’augmentation de la résistivité de l’acier
perlitique pour les déformations supérieures à 1,5 mais ne permet certainement pas d’interpré-
ter l’intégralité des variations. Une sous-estimation de la diminution de la résistivité de l’acier
perlitique pour les déformations inférieures à 1,5 pourrait aussi être induite par l’effet de la
déformation plastique.
Enfin, dans le cas du frottement intérieur, comme mentionné plus haut, ce dernier devrait
diminuer au cours de la déformation plastique de l’acier ultra-bas carbone. Bien que l’ordre de
grandeur de cette variation ne soit pas connu, il est possible à priori d’associer la diminution
du fond de FI observée sur le graphique III.1(c) pour  < 1, 5 à l’influence de la déformation
plastique et notamment, comme expliqué plus haut, à l’affinement lamellaire, par analogie avec
l’effet de l’affinement des grains dans l’acier ultra-bas carbone.
1.2.4 Conclusion de l’étude préliminaire
Suite à cette étude préliminaire, il apparait évident que les trois mécanismes métallurgiques
mis en jeu lors du tréfilage d’un acier ultra-bas carbone ne permettent pas, à eux seuls, d’expli-
quer les variations des trois propriétés étudiées dans le cas de l’acier perlitique. Cette constatation
indique donc la nécessité de faire intervenir les deux mécanismes liés à la présence de la cémen-
tite, déjà cités en début de chapitre, pour permettre l’interprétation des courbes de la figure
III.1. Ainsi, les effets de l’alignement lamellaire et de la décomposition de la cémentite vont être
considérés dans la suite de cette partie.
1.3 Influence de l’alignement lamellaire -  < 1, 5
Comme présenté au chapitre I, il a été reporté dans la littérature qu’au cours du tréfilage, les
colonies perlitiques initialement désorientées par rapport à l’axe du fil s’alignent progressivement
dans la direction de tréfilage [EMB 66, LAN 70, NAM 95]. Les études concernant l’alignement
des lamelles montrent que leur inclinaison moyenne par rapport à l’axe de tréfilage diminue
rapidement dès les premières passes de tréfilage puis semble saturer à partir de déformations
rationnelles de l’ordre de 1,5 - 2 (figure I.6) [NAM 95, GON 00, ZHA 10]. Cette saturation de
l’alignement lamellaire semble ainsi parfaitement coïncider avec la déformation pour laquelle
l’inversion de tendance est observée sur les courbes de la figure III.1. Ce premier phénomène
considéré pourrait donc potentiellement permettre d’expliquer les variations observées dans le
domaine de déformations comprises entre 0 et 1,5.
Dans un premier temps, considérons l’influence d’un tel phénomène sur le PTE. Comme men-
tionné au chapitre II, dans le cas d’un matériau biphasé, le PTE ne dépend pas seulement des
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propriétés physiques de chaque phase en présence mais aussi de leur distribution et de leur mor-
phologie [KLE 05b]. Il a ainsi été montré que le PTE d’un matériau composite bidimensionnel,
pour une fraction surfacique donnée, augmentait lorsque l’angle entre la direction du gradient
thermique appliqué au cours de la mesure de PTE et l’orientation du composite diminuait (figure
II.9).
Dans ce cadre, considérons un fil d’acier perlitique avant tréfilage. Les colonies perlitiques de
ce dernier présentent une orientation lamellaire quelconque qui peut être estimée en moyenne
à 45° par rapport à l’axe du fil. Au cours du tréfilage, cet angle moyen tend à diminuer et à
s’approcher de 0° pour des déformations de l’ordre de 1,5. En s’appuyant sur les résultats de
Kleber et al., le PTE de l’acier perlitique devrait donc augmenter durant la phase d’alignement
lamellaire.
Afin de valider cette hypothèse, des mesures de PTE ont été pratiquées sur des échantillons
provenant d’une plaque laminée de microstructure perlitique contenant 0,8 % en masse de car-
bone. De la même façon que le tréfilage, le laminage d’un acier perlitique induit une orientation
des lamelles de perlite dans la direction de laminage comme illustré par la micrographie de la
figure III.4. Des échantillons rectangulaires ont été prélevés selon plusieurs directions par rap-
port à la direction de laminage de façon à obtenir différentes orientations lamellaires vis à vis
de la direction du gradient thermique appliqué lors de la mesure de PTE. L’évolution du PTE
correspondante ainsi qu’un schéma du protocole de prélèvement sont représentés sur la figure
III.5. Ce résultat confirme bien la tendance prédite par le modèle de Kleber et al. dans le cas
de l’acier perlitique puisqu’on peut noter une augmentation du PTE d’environ 0,2 µV/°C pour
une variation de l’orientation lamellaire de 45° à 0°.
Figure III.4: Micrographie de la micro-
structure de la plaque d’acier perlitique
laminée selon la coupe longitudinale ob-
tenue par microscopie électronique à ba-
layage.
Figure III.5: Evolution du PTE et de la résistivité élec-
trique d’une plaque d’acier perlitique laminée en fonction
de l’orientation lamellaire. L’encart à droite représente
schématiquement le prélèvement des différents échan-
tillons sur la plaque laminée.
Bien qu’une détermination quantitative de la contribution de ce phénomène dans l’acier perli-
tique soit impossible à partir de cette simple étude (compositions et taux d’écrouissage différents
etc...), il apparait clairement ici que l’augmentation du PTE observée pour les déformations ra-
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tionnelles inférieures à 1,5 puisse être expliquée, au moins en partie, par l’alignement lamellaire.
De la même façon, l’influence de l’alignement lamellaire sur la résistivité électrique a été
étudiée à partir des échantillons prélevés dans la plaque laminée. Les résultats obtenus sont re-
présentés sur la figure III.5. Il apparait que la diminution de la désorientation entre les lamelles
et le courant appliqué dans l’échantillon provoque une diminution de la résistivité. Cet effet
pourrait alors expliquer la diminution de la résistivité électrique observée pour les déformations
rationnelles inférieures à 1,5 sur la figure III.1(b).
De son côté, le frottement intérieur à haute fréquence mesuré à température ambiante ne
devrait pas être sensible à ce phénomène d’alignement lamellaire.
En conclusion, à ce stade, l’alignement lamellaire semble pouvoir expliquer les premières
tendances des évolutions du PTE et de la résistivité électrique pour les déformations inférieures
à 1,5. Un mécanisme supplémentaire doit donc être pris en compte dans le but d’interpréter les
variations des trois propriétés étudiées pour les déformations rationnelles supérieures à 1,5.
Comme mentionné au chapitre II, ces trois propriétés présentent toutes une sensibilité aux
atomes de carbone en solution solide : une augmentation de la teneur en carbone de la ferrite
provoque une diminution du PTE et une augmentation de la résistivité et du fond de frottement
intérieur. Il semblerait donc possible, à priori, d’interpréter les variations mesurées pour les
déformations supérieures à 1,5 par une augmentation de la teneur en carbone de la solution
solide, phénomène abordé dans la prochaine partie.
1.4 Influence de la teneur en carbone de la solution solide -  > 1, 5
Comme évoqué précédemment, une augmentation de la teneur en carbone de la solution
solide permettrait d’expliquer les variations des trois propriétés à partir de  = 1,5.
Avant de détailler l’effet de ce phénomène sur chaque propriété, notons que l’inversion de ten-
dance des trois courbes de la figure III.1 a lieu pour une déformation rationnelle proche de celle
proposée pour l’apparition de la décomposition de la cémentite (entre 1,5 et 2,5, en fonction de la
composition chimique et de la morphologie de la perlite) [MAR 02, TAN 04, LI 11b, CHA 13].
Un lien semble donc exister entre les évolutions de ces propriétés et la décomposition de la
cémentite. Cette constatation, associée aux évolutions des trois propriétés, apporte donc la
confirmation que, suite à la décomposition de la cémentite, les atomes de carbone provenant
de cette dernière se trouvent, au moins en partie, en solution dans la ferrite comme plusieurs
auteurs ont déjà pu le proposer [TAN 04, SAU 00, HON 01, NEM 13]. En effet, dans le cas des
mesures de PTE et de résistivité électrique, le passage des atomes de carbone de la cémentite
vers les dislocations, sans transition par la solution solide, n’engendrerait pas de variations de
propriétés. Rappelons que les atomes de carbone ségrégés sur les dislocations ou engagés dans
les précipités incohérents ne sont pas “vus” au cours des mesures de PTE. Seuls les atomes de
carbone en solution solide ont un effet sur le PTE.
Dans un premier temps, considérons le fond de frottement intérieur. La proportionnalité entre
le fond de frottement athermique à haute fréquence et la teneur en carbone de la solution solide
mise en évidence par Tkalcec et al. [TKA 06] (figure II.21) permet de relier l’augmentation
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du fond de frottement observée sur la courbe III.1(c) pour  > 1, 5 à l’augmentation de la
concentration en carbone dans la ferrite. Notons toutefois que l’estimation de la quantité de
carbone mise en jeu n’est pas possible à partir des courbes de référence représentées sur la
figure II.21 du fait d’une importante disparité de niveau de FI entre les matériaux étudiés, liée
certainement à leurs différences microstructurales.
Une telle estimation semble néanmoins possible à partir du couplage entre mesures de PTE
et résistivité électrique. En effet, à partir de la loi de Gorter-Nordheim (équation II.6) et de
la relation II.3, il est possible de définir l’équation III.1 suivante :
ρ.S∗ = sC .αC .[CSS ] + ρd.sd +
n∑
i
si.αi.[iSS ] (III.1)
où S∗ = Sacier − Sfer pur, [CSS ] est la teneur en carbone en solution solide (en pourcentage
massique) pour un état de déformation donné et sC et αC sont respectivement le PTE et
la résistivité spécifique du carbone. Le produit sC .αC a été déterminé dans des aciers extra-
doux et vaut 517,5 µV/°C.µΩ.cm/%pds [BRA 93]. Le terme ρd.sd représente la contribution des
dislocations qui ne semble pas être influencée de façon notable par la déformation rationnelle pour
 > 1, 5 au vu des résultats obtenus pour l’acier ultra-bas carbone (figure III.2). Le troisième
terme concerne quant à lui l’influence des autres éléments d’alliage sur le PTE du fer. Nous
faisons l’hypothèse raisonnable que ce terme est constant au cours de la déformation. Les deux
derniers termes seront donc par la suite assimilable à une constante K(Λ, iSS) liée à la densité
de dislocations, Λ et aux éléments en solution solide, iSS .
La résistivité ρ de l’acier étant fortement dépendante de la déformation (figure III.1(b)), il
est nécessaire de corriger les valeurs de PTE pour chaque déformation par la résistivité corres-
pondante. La figure III.6 représente ainsi l’évolution du produit ρ.S∗ au cours du tréfilage dans
le domaine de déformation compris entre 1,5 et 3,8.
Figure III.6: Evolution du PTE corrigé par la ré-
sistivité électrique en fonction de la déformation
rationnelle (1,5 <  < 3,8).
Figure III.7: Estimation des teneurs en carbone
interstitiel remises en solution solide au cours de
la dissolution de la cémentite en fonction de la dé-
formation rationnelle (1,5 <  < 3,8) à partir des
variations de PTE corrigé par la résistivité élec-
trique ainsi qu’à partir des variations de résistivité
électrique.
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En supposant que la dissolution de la cémentite démarre effectivement pour une déformation
rationnelle de 1,5 1 et qu’aucune autre évolution microstructurale présentant un effet notable
sur le PTE ou sur la résistivité n’a lieu pour 1, 5 <  < 3, 8, il est possible, d’après la relation
III.1 et les variations du produit ρ.S∗ par rapport à sa valeur maximale, d’estimer la quantité
d’atomes de carbone remise en solution solide ∆[CSS ] suite à la dissolution de la cémentite pour
chaque déformation rationnelle. L’expression III.2 explicite le calcul alors effectué.
[ρ.S∗]max − [ρ.S∗] = sC .αC .∆[CSS ] (III.2)
De la même façon, en considérant la relation empirique de Meyzaud et al. [MEY 74] pré-
sentée au chapitre II, exprimant la résistivité électrique en fonction de la teneur en soluté, il est
possible d’obtenir une nouvelle estimation de la teneur en carbone remise en solution solide dans
la ferrite au cours de la déformation. Dans le cas où seule la teneur en carbone interstitiel évo-
lue dans la ferrite, la résistivité varie linéairement avec cette concentration selon un coefficient
d’influence de 30 µΩ/%pds. Ainsi, la variation de résistivité observée sur la courbe III.1(b) entre
 = 1,5 et  = 3,8 peut être liée à une augmentation moyenne de la concentration en carbone
interstitiel dans la ferrite exprimée par :
∆[Css](% pds.) =
∆ρ(µΩ.cm)
30 (III.3)
Les variations de concentration en carbone dans la ferrite qui en découlent pour chaque
déformation rationnelle sont reportées sur la figure III.7.
Ces deux estimations concordent parfaitement et montrent un enrichissement de la ferrite en
carbone avec l’augmentation de la déformation. Il apparait alors que la dissolution de la cémen-
tite entraine petit à petit la sursaturation de la ferrite en carbone pour atteindre des teneurs de
l’ordre de 0,1 % en masse pour  = 3,8 (cinq fois supérieures à la limite de solubilité du carbone
dans la ferrite).
Considérons maintenant l’évolution des propriétés mécaniques au cours de la déformation. Il
est bien connu que toute augmentation de la concentration en soluté d’un métal pur entraîne
une hausse concomitante de sa résistance à la traction et de sa limite d’élasticité.
Au vu des conclusions précédentes, un mécanisme de renforcement par solution solide devrait
donc contribuer à la fois à l’évolution de la résistance mécanique en traction (Rm) et à celle de la
limite d’élasticité (Rp0,2) (courbes II.3(a) et II.3(b)). En observant ces courbes, une accélération
de l’augmentation de Rm et de Rp0,2 avec la déformation peut être observée à partir de  =
1,5 et peut ainsi être attribuée à l’apparition du phénomène de dissolution de la cémentite et à
l’augmentation de la teneur en carbone dans la ferrite qui en découle. Ce phénomène viendrait
s’ajouter aux autres contributions telles que le renforcement par affinement de la microstructure
(Hall-Petch) ainsi que le renforcement par introduction de dislocations. De façon simplifiée, les
courbes peuvent ainsi être décomposées en deux contributions linéaires, l’une correspondant aux
phénomènes intervenant sur toute la gamme de déformations rationnelles (affinement lamellaire
1. Il est important de noter toutefois que la dissolution de la cémentite a pu démarrer avant l’apparition du
maximum observé en PTE mais que son effet pourrait alors être masqué par l’alignement lamellaire. Toutefois, il
semble d’après les courbes de PTE que l’effet de la dissolution de la cémentite devient prépondérant à partir de
 = 1,5. Nous faisons donc l’hypothèse dans la suite de l’étude que la dissolution commence de manière effective
pour ce niveau d’écrouissage.
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et introduction de dislocations) et l’autre, liée à la dissolution de la cémentite apparaissant à
partir de  = 1,5. Ces décompositions sont illustrées sur la figure III.8.
(a) (b)
Figure III.8: Mise en évidence de la contribution du renforcement par solution solide sur les évolutions
de (a) la résistance mécanique en traction et de (b) la limite d’élasticité avec la déformation.
Une loi de la forme ∆σSS = kC .∆[CSS ]1/2 peut être proposée pour établir la relation entre
la variation des propriétés mécaniques et l’augmentation de la teneur en carbone de la solution
solide [ASH 12].
A partir des concentrations en carbone de la solution solide évaluées précédemment, il est
possible de tracer les courbes ∆RmSS et ∆Rp0,2−SS en fonction de [CSS ]1/2, comme illustré
par la figure III.9. Ces graphes vérifient bien la linéarité de la loi proposée et permet ainsi de
déterminer les coefficients kC associés à l’évolution de la résistance mécanique ainsi qu’à celle
de la limite d’élasticité. Ces coefficients ont été estimés à 2794 MPa/%C pds. dans le cas de la
résistance mécanique et à 1967 MPa/%C pds. pour la limite d’élasticité.
(a) (b)
Figure III.9: Renforcement dû à la dissolution de la cémentite et à la remise du carbone en solution
solide : (a) la résistance mécanique et (b) la limite d’élasticité.
Il est intéressant de noter la similitude entre les coefficients déterminés ici et les coefficients
évalués dans la littérature dans le cas d’aciers martensitiques. Effectivement, un coefficient de
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Chapitre III – Evolutions microstructurales au cours du tréfilage
2289 MPa/%C pds. a été proposé par Chen et al. [CHE 89] dans le cas du suivi de la résistance
mécanique. Pour ce qui est de la limite d’élasticité, un coefficient de 1720 MPa/%C pds. peut
s’appliquer selon Speich et al. [SPE 68].
Avant de conclure, notons néanmoins que l’augmentation de la résistance mécanique et de la
limite d’élasticité liée à l’augmentation de la teneur en carbone en solution dans la ferrite avec
la déformation rationnelle est certainement sous-estimée du fait de la disparition concomitante
de la cémentite provoquant une diminution des deux propriétés mécaniques étudiées.
En conclusion, la prise en compte de l’évolution de la teneur en carbone en solution dans la
ferrite permet d’expliquer la majeure partie des variations de propriétés observées sur la figure
III.1 pour les déformations supérieures à 1,5. Ceci confirme ainsi l’hypothèse selon laquelle le
carbone provenant de la dissolution de la cémentite est, au moins en partie, remis en solution
solide dans la ferrite pouvant atteindre, en moyenne, des teneurs en carbone interstitiel de l’ordre
de 0,1 % en masse. Cette importante quantité de carbone interstitiel serait alors à l’origine de
l’accélération du renforcement mécanique du matériau pour les déformations supérieures à 1,5.
1.5 Synthèse des résultats et discussion
L’utilisation conjointe des trois techniques indirectes que sont le PTE, la résistivité électrique
et la spectroscopie mécanique pour le suivi microstructural au cours du tréfilage a permis de
mettre en évidence deux tendances principales en fonction de la déformation rationnelle, qui
peuvent être interprétées qualitativement par la prise en compte de trois principaux phénomènes
métallurgiques : l’alignement et l’affinement lamellaire ainsi que l’évolution de la teneur en
carbone interstitiel de la ferrite.
Le tableau III.2 résume succinctement l’influence de ces trois mécanismes sur les propriétés
étudiées.
Concernant les déformations rationnelles inférieures à 1,5, il a été montré précédemment
que les variations des trois propriétés étudiées pouvaient être interprétées principalement en
termes d’alignement et d’affinement lamellaire. Notons toutefois que l’augmentation de PTE
et la diminution du fond athermique de FI ainsi que de la résistivité électrique pourraient être
également due, au moins en partie, à une ségrégation des atomes de carbone initialement présents
dans la ferrite sur les dislocations (phénomène de vieillissement dynamique qui sera évoqué dans
le chapitre IV).
Une attention particulière doit être portée sur les déformations les plus élevées. En effet,
à partir de  = 1,5, les trois techniques indirectes utilisées sont sensibles à la décomposition
de la cémentite et convergent toutes vers l’hypothèse selon laquelle le carbone provenant de la
cémentite est remis, au moins en partie, en solution solide dans la ferrite. Les fortes teneurs
moyennes mesurées dans cette phase, bien supérieures à sa limite de solubilité, peuvent soulever
la question de la vraisemblance d’une telle sursaturation en carbone de la ferrite. En d’autres
termes, comment la ferrite peut-elle recevoir une telle quantité d’atomes de carbone en solution
solide alors que la limite de solubilité du carbone dans cette phase est seulement de 0,02 % en
masse ?
Cette question a déjà été discutée dans nombre d’études antérieures [HON 01, PHE 03,
TAN 04].
Ainsi, Hono et al. ont été les premiers à proposer l’existence d’une maille martensitique
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Mécanismes
physiques mis en
jeu au cours du
tréfilage
Domaine de
déformations
rationnelles
associé
Effet
Introduction de
dislocations 0 <  < 3,8
PTE Diminution marquée pour les premières passesde tréfilage puis saturation
Résistivité Légère augmentation avec l’écrouissage
FI Influence compensée par l’affinement lamellaire
Alignement
lamellaire
 < 1,5
PTE Augmentation du PTE avec l’orientationlamellaire dans l’axe du fil
Résistivité Diminution de la résistivité avec l’orientationlamellaire dans l’axe du fil
FI Pas d’influence
Affinement
lamellaire
 < 1,5
PTE Diminution supposée du PTE avecl’augmentation de la densité d’interfaces
Résistivité Augmentation de la résistivité avecl’augmentation de la densité d’interfaces
FI
Diminution du FI avec la diminution de L du
fait du rapprochement des nœuds du réseau de
Franck
Evolution de
la teneur en
carbone en
solution dans
la ferrite
 > 1,5 -
Dissolution de la
cémentite
PTE Diminution du PTE avec la remise du carboneen solution solide dans la ferrite
Résistivité Augmentation de la résistivité avec la remise ducarbone en solution solide dans la ferrite
FI
Augmentation du fond de frottement à haute
fréquence mesuré à température ambiante avec
la remise du carbone en solution solide dans la
ferrite [TKA 06]
Table III.2: Récapitulatif des phénomènes métallurgiques responsables des variations du PTE, de la
résistivité électrique et du FI à haute fréquence au cours du tréfilage d’un acier perlitique.
pour expliquer les teneurs en carbone pouvant atteindre localement 1 % atomique dans la ferrite
par sonde atomique. En effet, les analyses de diffraction des RX ont montré que le paramètre
de maille après une déformation rationnelle de 3,6 présente une augmentation inférieure à 0,2
%, trop faible pour être attribuée à une telle sursaturation de la ferrite. Selon l’auteur, la
formation d’une maille martensitique nanostructurée permettrait d’expliquer la faible évolution
du paramètre de maille au cours du tréfilage malgré une importante remise en solution dans la
ferrite du carbone provenant de la cémentite.
De son côté, Phelippeau [PHE 03] s’est appuyé sur cette hypothèse pour justifier la dimi-
nution de 0,2 % du paramètre de maille moyen de la ferrite mesuré par diffraction des neutrons
dans les directions longitudinales et transversales. Selon lui, cette diminution apparente peut
être justifiée en considérant un cisaillement de la maille plutôt qu’une déformation normale au
plan. Dans cette configuration, la maille, d’origine cubique, se transforme en maille orthorom-
bique sous l’effet de la déformation en filière, permettant d’accueillir plus d’atomes de carbone
en insertion (jusqu’à 0,9 % en masse) dans les sites octaédriques privilégiés. A partir de là, la
microstructure après tréfilage doit être dépendante de la position radiale du fait, à la fois, de
l’hétérogénéité des déformations plastiques en filière, tétragonalisant plus ou moins la maille, et
des conditions thermiques de refroidissement du fil se rapprochant plus ou moins d’une trempe.
Enfin, cette tétragonalisation de la maille cubique a aussi été mise en évidence par Taniyama
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et al. [TAN 04] par diffraction des RX. Ainsi, d’après l’analyse des diffractogrammes, un allon-
gement dans la direction [001] accompagné d’une compression dans les directions [100] et [010] à
partir d’une déformation de 1,5 est à l’origine de la transformation de la maille cubique centrée
en une maille quadratique centrée provoquée par la sursaturation de la maille en carbone. Une
estimation de la concentration en carbone interstitiel réalisée à partir des relations de Roberts
[ROB 53] a fourni des valeurs de l’ordre de 0,1 % en masse, ce qui est en totale adéquation avec
les estimations de la présente étude.
Il est intéressant de noter qu’en marge de l’étude du tréfilage des aciers perlitiques, des études
quant à la formation de phases blanches en surface des rails ferroviaires en acier perlitique ont
aussi amené Lojkowski et al. [LOJ 01] à évoquer la formation d’une maille martensitique na-
nométrique pour expliquer le stockage du carbone après dissolution de la cémentite.
Dans le cadre de la présente étude, il semble que l’analyse du renforcement mécanique lié à la
présence d’interstitiels corrobore aussi l’hypothèse de la tétragonalisation de la maille ferritique
au cours du tréfilage. En effet, il s’est avéré que les coefficients de proportionnalité kC , entre
la résistance mécanique et la teneur en carbone remise en solution solide estimée dans le cadre
du tréfilage de l’acier perlitique, sont fortement similaires à ceux proposés dans la littérature
pour le renforcement des aciers martensitiques [SPE 68, CHE 89]. Ce résultat montre donc que
les lois déterminées dans le cadre de l’étude du renforcement d’aciers martensitiques semblent
parfaitement adaptées au renforcement des aciers perlitiques lié à la dissolution de la cémentite,
et cela du fait de la tétragonalisation de la maille.
Cette hypothèse est aussi étayée par les résultats de spectroscopie mécanique. En effet, comme
mentionné dans le chapitre II, la présence d’atomes de carbone en solution solide dans la ferrite
génère généralement l’apparition d’un mécanisme de relaxation dit relaxation de Snoek lié à la
réorientation des dipôles élastiques créés par les atomes de carbone en interstitiel. Cette relaxa-
tion donne naissance à un pic associé à un défaut de module, situé entre 100 et 150°C pour les
fréquences de l’ordre du kHz. Il s’avère que ce phénomène, observé pour une faible déformation
de l’ordre de 0,75 (courbes noires sur la figure III.10), n’est plus visible pour les déformations
de 1,52 et 3,05 (courbes grises). Cette disparition du pic de Snoek pourrait alors être associée
à la tétragonalisation de la maille ferritique suite à la dissolution de la cémentite, qui viendrait
empêcher la diffusion des atomes de carbone vers d’autres sites octaédriques sous l’effet de la
contrainte appliquée lors de la mesure, de façon analogue à ce qui se passe dans la martensite
(chapitre II).
Finalement, cette hypothèse remet aussi en cause les théories proposées par certains auteurs
selon lesquels, en sortie de tréfilage, les atomes de carbone provenant de la décomposition de
la cémentite ne sont pas en solution solide dans la ferrite mais ségrégés sur les dislocations.
Or, le passage des atomes de la cémentite vers les dislocations, sans aucune transition par
la solution solide, n’engendrerait pas de variation de PTE au cours du tréfilage (chapitre II).
Nous considérons donc que, bien qu’une partie non quantifiable des atomes de carbone puisse
être piégée sur les dislocations suite au tréfilage, une partie non négligeable passe en position
interstitielle dans la ferrite provoquant sa sursaturation.
L’étude récente de Chakraborty et al. [CHA 13] réfutant ce scénario devrait alors être
examinée en considérant deux points primordiaux. L’absence de variation du paramètre de
maille de la ferrite suite au tréfilage peut être expliquée par le fait que l’échantillon étudié est
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Figure III.10: Spectres en température du frottement intérieur à haute fréquence obtenu sur une instal-
lation à lame vibrante pour les déformations rationnelles de 0,75, 1,52 et 3,05.
écroui à une déformation rationnelle de 1,4. Or, nous venons de voir que la dissolution de la
cémentite, et par conséquent la sursaturation de la ferrite en carbone, ne devient prépondérante
qu’à partir de  = 1,5. De plus, d’après les travaux de Bain et Paxton [BAI 61] (figure III.11),
la variation du paramètre de maille engendrée par une quantité d’atomes de carbone de l’ordre
de 0,1 % massique, ne devrait produire qu’une très faible tétragonalisation de la maille, difficile
à mettre en évidence (rapport c/a de l’ordre de 1,005).
Figure III.11: Paramètres de maille des aciers martensitiques Fe-C trempés en fonction de la teneur en
carbone en solution [BAI 61].
Notons aussi que la théorie de Takahashi et al. [TAK 12] reposant sur une observation loca-
lisée en sonde atomique tomographique et selon laquelle la dissolution de la cémentite aurait lieu
au cours d’un vieillissement post-tréfilage semble pouvoir être infirmée d’après la présente étude.
Suite à cette étude, le choix de l’utilisation des techniques de caractérisation indirectes
et globales pour l’étude de la microstructure des aciers perlitiques après tréfilage semble être
entièrement justifié.
Conjointement, le PTE, la résistivité électrique et le frottement intérieur ont pu mettre
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en évidence les principaux phénomènes métallurgiques responsables des évolutions micro-
structurales et mécaniques des fils au cours de la déformation plastique. Ainsi, pour les
déformations rationnelles les plus faibles (inférieures à 1,5), l’alignement et l’affinement la-
mellaire semblent être responsables des variations des trois propriétés. Pour les déformations
supérieures, les résultats ont tous convergé vers l’hypothèse selon laquelle la décomposition
de la cémentite provoque le passage en solution solide dans la ferrite d’une partie des atomes
de carbone, une autre partie (non précisément connue) étant très probablement ségrégée sur
les dislocations. Les fortes teneurs en carbone estimées dans la ferrite, bien supérieures à la
limite de solubilité, ont été interprétées par la tétragonalisation de la maille ferritique, de
façon analogue à ce qui a été proposé dans certaines études de la littérature.
La microstructure après tréfilage semble ainsi s’écarter d’un état thermodynamique stable
et devrait donc évoluer dans le temps vers son état d’équilibre sous l’effet du “vieillissement”.
Avant d’étudier de plus près les mécanismes physiques responsables de ce vieillissement dans
le chapitre suivant, cette déstabilisation microstructurale due aux fortes déformations plastiques
est maintenant examinée au travers d’analyses en sonde atomique tomographique (SAT) dans
le but d’illustrer les conclusions tirées de l’étude par techniques indirectes.
2 Observation des évolutions microstructurales au cours du tré-
filage par Sonde Atomique Tomographique
2.1 Microstructure d’un état non déformé
Avant d’entreprendre l’analyse d’un échantillon écroui, il convient de définir la microstruc-
ture de l’acier perlitique avant tréfilage, état de référence pour la description des phénomènes
microstructuraux engendrés par la déformation.
La figure III.12 représente la reconstruction en trois dimensions d’un volume analysé prove-
nant du fil non déformé et contenant deux lamelles de cémentite légèrement inclinées par rapport
à la direction d’analyse.
Figure III.12: Reconstruction 3D d’un volume analysé sur un fil non déformé. Seuls 10 % des atomes
de fer, en bleu, et la totalité des ions moléculaires associés à des atomes de carbone (un ion moléculaire
pouvant correspondre à un ou plusieurs atomes de carbone comme détaillé au chapitre III), en rouge,
sont représentés.
La composition chimique globale de la pointe mesurée à partir de son spectre de masse
est détaillée dans le tableau III.3. Seuls les pics relatifs au carbone, au silicium, au chrome et
évidemment au fer sont visibles sur le spectre ; les autres éléments sont présents en trop faible
94 © 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Observation des évolutions microstructurales au cours du tréfilage par Sonde Atomique Tomographique
quantité pour pouvoir être détectés (cas du cuivre ou du phosphore). Concernant le manganèse
dont la composition nominale est de 0,22 % massique, la résolution en masse de la sonde atomique
ne permet pas de différencier le pic relatif au manganèse de ceux du fer empêchant ainsi la
quantification de cet élément.
Une légère différence par rapport à la composition nominale de l’acier fournie par l’aciériste
peut être notée. Elle peut provenir des différentes sources d’erreur de mesure (résolution en
masse, bruit de détection, recouvrement isotopique, fluctuations statistiques) mais aussi d’un
écart de la composition réelle de l’acier vis à vis de la composition nominale présentée dans le
tableau II.1.
Eléments C Si Cr Fe
Teneur en % at. 5,12 ± 0,02 0,55 ± 0,01 0,15 ± 0,00 94,17 ± 0,03
Teneur en % pds. 1,15 ± 0,01 0,29 ± 0,01 0,15 ± 0,00 98,42 ± 0,03
Table III.3: Composition chimique globale de la pointe avant tréfilage mesurée par SAT à partir du
spectre de masse.
Il convient maintenant de mesurer la concentration en carbone, à la fois dans la ferrite et
dans la cémentite, avant déformation, à titre de référence pour les analyses ultérieures. Pour ce
faire, dans un premier temps, un profil de concentration (figure III.13(b)) a été réalisé à travers
l’interface ferrite / cémentite dont la reconstruction en trois dimensions est représentée sur la
figure III.13(a). Ce profil indique une concentration en carbone voisine de 25 % atomique dans la
cémentite et proche de zéro dans la ferrite, valeurs cohérentes avec les concentrations d’équilibre
du diagramme de phase. Ce dernier point confirme la possibilité de suivre de façon relativement
fine les teneurs en carbone dans ces deux phases.
Bien qu’abrupte, l’interface ferrite / cémentite présente un gradient de concentration en
carbone étalé (environ 4 nm) comparé à l’épaisseur de la lamelle effectivement à 25 % atomique
de carbone (environ 1 nm). Toutefois, il est important de garder à l’esprit que les profils de
concentrations peuvent être biaisés par différents artefacts de mesure :
– une différence de grandissement local entre la ferrite et la cémentite qui tend à sous-estimer
l’épaisseur des lamelles de cémentite,
– la rugosité de l’interface traversée par un volume d’échantillonnage à faces planes dont
l’orientation n’est pas toujours optimale,
– l’épaisseur du volume d’échantillonnage de 1,5 nm qui vient lisser les variations de compo-
sition.
Ces différents artefacts sont détaillés dans l’annexe D.
Au vu de ces nombreuses sources d’incertitude, le gradient en carbone à travers les lamelles
de cémentite ne sera pas considéré par la suite comme un marqueur pertinent de l’évolution
morphologique des lamelles au cours du tréfilage et, plus tard, du vieillissement.
Pour affiner la mesure de la composition de chaque phase, des sous-volumes ont été sélection-
nés au sein de la ferrite et de la cémentite comme illustré sur la figure III.14. Les concentrations
en carbone, silicium et chrome y ont été déterminées à partir des spectres de masse associés dont
le bruit de détection a été soustrait au préalable. Le tableau III.4 répertorie ces compositions
pour chaque sous volume.
La teneur en carbone mesurée dans la ferrite est cohérente avec la limite de solubilité théo-
rique au niveau du palier eutectoïde de 0,1 % atomique (0,02 % massique). De la même façon, la
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Chapitre III – Evolutions microstructurales au cours du tréfilage
(a) (b)
Figure III.13: (a) Reconstruction 3D d’un sous-volume situé au niveau de l’interface ferrite/cémentite
provenant de l’échantillon non écroui de la figure III.12 (15x15x15 nm3). Seuls les ions associés à des
atomes de carbone sont représentés. (b) Profils de concentration en carbone, silicium et chrome associés à
ce sous-volume (épaisseur du volume d’échantillonnage de 1,5 nm). Les barres d’incertitude correspondant
aux fluctuations statistiques sont représentées en légère transparence.
Figure III.14: Représentation des sous-volumes sélectionnés pour la détermination des compositions de
la ferrite et de la cémentite. Le sous-volume correspondant à la ferrite (rouge) est de 15x10x30 nm3 et
celui associé à la cémentite (gris) est de 10x2x40 nm3.
concentration en carbone mesurée dans la cémentite s’accorde parfaitement avec la stœchiomé-
trie de cette phase (25 % atomique). Ces mesures permettent d’illustrer à la fois l’état d’équilibre
thermodynamique dans lequel se trouve l’acier perlitique avant tréfilage et la capacité de la sonde
atomique tomographique utilisée d’effectuer des mesures quantitatives de la teneur en carbone,
assurant ainsi la validité des futures mesures.
Concernant les éléments d’addition (chrome et silicium), des profils de concentrations ont
été réalisés à travers une lamelle de cémentite, comme le montre la figure III.13(b), dans le but
d’étudier leur répartition entre les deux phases.
La ségrégation préférentielle du silicium dans la ferrite, notamment à l’interface avec la cémen-
tite, est ici clairement observée, de façon cohérente avec les données de la littérature [ALS 79].
Cette répartition préférentielle du silicium dans la ferrite est, de plus, confirmée par les mesures
plus précises de concentration répertoriées dans le tableau III.4.
Dans le cas du chrome, le phénomène n’est pas aussi clair. Bien qu’un enrichissement de
la cémentite en chrome soit attendu [RAZ 76, CHA 81], aucune répartition préférentielle n’est
observée sur le profil de concentration. Toutefois, les mesures plus précises de concentration
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Observation des évolutions microstructurales au cours du tréfilage par Sonde Atomique Tomographique
Sous-volume Dimension Unité C Si Cr
Ferrite 15x10x30 nm3 % at. 0,11 ± 0,01 0,56 ± 0,02 0,12 ± 0,01% pds. 0,02 ± 0,00 0,28 ± 0,01 0,11 ± 0,01
Cémentite 10x2x40 nm3 % at. 23,92 ± 0,18 0,22 ± 0,02 0,23 ± 0,02% pds. 6,32 ± 0,10 0,13 ± 0,02 0,26 ± 0,02
Table III.4: Composition chimique de la ferrite et de la cémentite avant tréfilage. Les compositions
présentées sont obtenues à partir des spectres de masse relatifs aux sous-volumes considérés corrigés par
soustraction du bruit.
soulignent bien la présence d’une quantité de chrome supérieure dans la cémentite que dans la
ferrite. Ce phénomène pourrait être masqué sur le profil du fait des fluctuations statistiques
ainsi que du lissage des variations de composition dû à l’épaisseur du volume d’échantillon-
nage. Notons de plus que cette répartition peu marquée pourrait aussi être due à la vitesse de
transformation eutectoïde relativement élevée dans le procédé industriel pouvant ainsi limiter la
diffusion du chrome dans la cémentite.
L’analyse de l’état non déformé de l’acier perlitique étudié a permis de définir l’état
microstructural initial de la perlite avant tréfilage : l’acier perlitique se trouve dans un état
très proche de l’équilibre thermodynamique. Les teneurs en carbone mesurées dans chacune
des phases sont en accord avec les concentrations prédites par le diagramme de phases et la
répartition des éléments d’addition (silicium et chrome) est cohérente avec les données de la
littérature sur le sujet. D’un point de vue morphologique cette fois, ni l’épaisseur réelle des
lamelles de cémentite, ni l’allure exacte du gradient de concentration en carbone à l’interface
ferrite / cémentite ne peuvent être réellement définies du fait des artefacts de mesure. Ces
paramètres ne permettront donc pas, par la suite, le suivi de la microstructure au cours du
tréfilage et du vieillissement.
2.2 Microstructure d’un état déformé -  = 3,42
La microstructure avant déformation ayant été caractérisée, de nouvelles analyses ont été
effectuées sur un fil tréfilé à  = 3,42, d’un diamètre de 0,31 mm. Rappelons que le fil a été
conservé à basse température selon le protocole de stockage établi au chapitre II. Dans le but
d’obtenir une bonne représentativité malgré l’hétérogénéité du matériau, quatre pointes ont été
préparées et analysées.
Les figures III.15 et III.16 représentent la reconstruction en trois dimensions d’un volume ana-
lysé sur l’échantillon écroui, selon deux angles d’observation différents. Dans un premier temps, il
est intéressant de noter que la structure lamellaire persiste pour des déformations rationnelles de
l’ordre de  = 3,4 : des lamelles riches en carbone sont toujours visibles. Néanmoins, à première
vue, ces lamelles ne semblent pas toutes présenter une concentration en carbone équivalente.
Afin d’analyser l’effet de la déformation sur la cémentite ainsi que sur la ferrite, les deux phases
vont maintenant être étudiées séparément.
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Chapitre III – Evolutions microstructurales au cours du tréfilage
2.2.1 Evolution des lamelles de cémentite au cours du tréfilage
L’analyse des quatre pointes étudiées présentant des résultats fortement similaires, une seule
pointe a été choisie pour illustrer la discussion.
Les figures III.15 et III.16 représentent les profils de concentration réalisés au travers de deux
lamelles riches en carbone provenant du même volume.
A première vue, les profils de concentration en carbone se caractérisent par une teneur maxi-
male bien inférieure aux 25 % atomique correspondant à la cémentite stœchiométrique. Cette
observation, de nombreuses fois reportée dans la littérature [HON 99, HON 01, BAL 07, MIN 10,
LI 11b], apporte une preuve supplémentaire du phénomène de décomposition de la cémentite au
cours du tréfilage dans notre acier.
La comparaison de ces quatre profils amène à une seconde constatation : la teneur en carbone
est très hétérogène le long d’une même lamelle. Ce point est d’autant plus marqué pour la lamelle
analysée sur la figure III.15. En effet, dans le volume analysé représenté en rouge, la teneur
en carbone est voisine de 20 % atomique, soit presque la teneur nominale en carbone dans
la cémentite de 25 %. Toutefois, dans le volume analysé représenté en vert, la concentration
maximale en carbone est inférieure à 10 % atomique.
Cette forte hétérogénéité de concentration peut aussi être illustrée par une cartographie
chimique en deux dimensions. La figure III.17 montre ce type de représentation dans le cas
d’un sous-volume de 6x10x25 nm3 sélectionné au sein d’une zone riche en carbone. Elle met en
évidence à la fois l’hétérogénéité de concentration en carbone de la lamelle et la présence de
globules de cémentite stœchiométrique à l’état t0 après tréfilage à  = 3,42.
La mise en évidence de ces globules de cémentite amène à se questionner sur leur origine.
En d’autres termes, ces globules sont-ils des résidus de lamelles de cémentite ou proviennent-
ils d’une reprécipitation au cours d’un vieillissement non contrôlé (vieillissement dynamique au
cours du tréfilage, vieillissement au cours de la préparation des pointes, ...) Une façon d’apporter
des éléments de réponse consiste à s’intéresser à la répartition des éléments d’alliage entre les
phases. En effet, comme nous venons de le voir, à l’équilibre, la cémentite se trouve enrichie en
chrome et appauvrie en silicium à l’inverse de la ferrite. Ainsi, dans le cas où les globules de
cémentite correspondraient à des fragments lamellaires non dissouts, ces derniers devraient pré-
senter des teneurs en chrome et silicium similaires à celles observées pour la perlite non tréfilée.
Au contraire, dans le cas où ces globules seraient liés à une reprécipitation du carbone, cette
répartition des éléments d’alliage ne devrait pas être respectée du fait des temps et tempéra-
tures mis en jeu trop faibles pour permettre une diffusion suffisante de ces atomes. En effet,
une rapide estimation des coefficients de diffusion du carbone, du silicium et du chrome dans la
ferrite pour différentes températures auxquelles auraient pu être soumis les échantillons montre
que le silicium et le chrome présentent une mobilité négligeable devant celle du carbone (tableau
III.5).
Eléments D0 (m2.s−1) Q (kJ/mol) D25C (m2.s−1) D100C (m2.s−1)
Carbone 3,94.10−3 80,2 3,44.10−17 2,31.10−14
Silicium 0,735 219,9 2,09.10−39 1,18.10−31
Chrome 1,480 229,9 7,43.10−41 9,42.10−33
Table III.5: Comparaison des coefficients de diffusion du carbone, du silicium et du chrome dans la
ferrite à 25°C et 100°C. Les valeurs des paramètres D0 et Q proviennent de [BRA 92].
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Observation des évolutions microstructurales au cours du tréfilage par Sonde Atomique Tomographique
Figure III.15: Reconstruction 3D d’un volume analysé sur un fil déformé à  = 3,42 à l’état “t0”. Pour
une meilleure visibilité, seuls les ions associés aux atomes de carbone sont représentés. Deux sous-volumes
(rouge et vert) de 5x5x10 nm3 ont été sélectionnés pour réaliser des profils de concentration au travers
d’une première lamelle riche en carbone, à deux profondeurs d’analyse différentes (épaisseur du volume
d’échantillonnage de 1 nm).
Figure III.16: Reconstruction 3D d’un volume analysé sur un fil déformé à  = 3,42 à l’état “t0”. Pour
une meilleure visibilité, seuls les ions associés aux atomes de carbone sont représentés. Deux sous-volumes
(rouge et vert) de 5x5x10 nm3 ont été sélectionnés pour réaliser des profils de concentration au travers
d’une seconde lamelle riche en carbone à deux profondeurs d’analyse différentes (épaisseur du volume
d’échantillonnage de 1 nm).
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Chapitre III – Evolutions microstructurales au cours du tréfilage
Figure III.17: Cartographie de la composition en carbone en 2D d’un sous-volume de 6x10x25 nm3
sélectionné au sein d’une lamelle riche en carbone (échantillonnage : 1,5 nm).
Pour répondre à la question concernant l’origine des globules de cémentite, les profils de
concentration en silicium ont été superposés aux profils de concentration en carbone sur les
figures III.15 et III.16. Notons que seul le silicium a été pris en compte ici puisque la répartition
préférentielle du chrome ne semble pas facilement observable sur les profils de concentration
(figure III.13(b)). Malgré les importantes barres d’erreur associées à la concentration en silicium,
deux types de profils peuvent être distingués en fonction de la teneur maximale en carbone.
Ainsi, dans le cas des profils réalisés à travers des globules de cémentite (sous-volume rouge de
la figure III.15), la répartition préférentielle du silicium dans la ferrite, et particulièrement aux
interfaces, est bien observée. D’après le raisonnement présenté plus haut, ceci pourrait indiquer
que ces globules correspondent bien à des “restes” de cémentite non ou très peu dissoute.
Au contraire, les profils correspondant au sous-volume vert de la figure III.15 ainsi qu’à ceux
de la figure III.16 et présentant des teneurs en carbone très inférieures aux 25 % atomique de
la cémentite, ne mettent en évidence aucune répartition préférentielle du silicium. Au contraire,
les teneurs en silicium au sein de ces zones riches en carbone s’apparentent à la concentration
d’équilibre de cet élément dans la ferrite. Toujours selon le même raisonnement, ces régions ne
semblent pas assimilables à des fragments de cémentite dissouts mais plutôt à des régions vers
lesquelles le carbone provenant de la cémentite aurait diffuser au cours de la déformation.
Ces observations nous ont amenés à nous interroger sur cette alternance de globules proches
de la concentration stœchiométrique et de zones à plus faible teneur en carbone (autour de 10
% atomique) avec une période de l’ordre de 20 nm. Un mécanisme a alors été proposé dans
le but de rendre compte d’une telle structure après tréfilage. Ce dernier est résumé de façon
schématique sur la figure III.18.
Considérons une colonie perlitique désorientée par rapport à l’axe de tréfilage : les lamelles de
cémentite vont avoir tendance à se fragmenter puis à s’affiner pour accommoder la déformation
imposée, comme l’ont montré Langford [LAN 70] et plus récemment Zhang et al. [ZHA 10].
Cette fragmentation des lamelles engendrerait ainsi l’apparition de zones de concentration de
défauts microstructuraux au niveau des points de fracture. Les atomes de carbone à proximité
pourraient ainsi avoir tendance à diffuser sur ces défauts sous l’effet Gibbs-Thomson ou encore
du fait de la forte énergie d’interaction entre atomes de carbone et dislocations. Sous l’effet de
la déformation, les fragments de cémentite restants ainsi que ces régions riches en défauts et en
carbone devraient continuer à s’affiner et s’allonger donnant ainsi naissance à la microstructure
complexe observée. Bien que nécessitant des observations complémentaires notamment à plus
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Observation des évolutions microstructurales au cours du tréfilage par Sonde Atomique Tomographique
Figure III.18: Représentation schématique d’un scénario potentiellement responsable de l’évolution mor-
phologique et de l’hétérogénéité des lamelles de cémentite au cours du tréfilage.
faible déformation rationnelle, ce scénario permet de rendre compte à la fois de l’hétérogénéité
au sein même d’une lamelle riche en carbone ainsi que de son aspect irrégulier.
L’évolution morphologique des lamelles de cémentite ayant été analysée, il reste à comprendre
comment le scénario proposé influe sur les lamelles de ferrite et notamment sur leur composition
en carbone.
2.2.2 Evolution des lamelles de ferrite au cours du tréfilage
Dans le but de caractériser l’évolution de la ferrite au cours du tréfilage, des mesures de
concentration en carbone ont été réalisées au sein de deux lamelles de ferrite dans trois pointes
différentes. Les sous-volumes sélectionnés pour la mesure ont été choisis en fonction de chaque
lamelle étudiée dans le but d’analyser le plus grand nombre d’atomes possible tout en prenant
soin de ne pas sélectionner de régions s’apparentant aux lamelles riches en carbone.
Les concentrations ont une nouvelle fois été déterminées à partir des spectres de masse des
sous-volumes, après soustraction du bruit de détection. Les résultats de l’étude sont répertoriés
sur l’histogramme de la figure III.19.
De façon similaire à ce qui a pu être vu dans le cas de la cémentite, le principal point qui
se détache de cette figure est l’importante disparité des teneurs en carbone mesurées dans la
ferrite. En effet, au sein d’une même pointe, deux lamelles peuvent présenter des teneurs en
carbone extrêmement différentes. Ainsi, dans le cas de la pointe A, la première lamelle étudiée
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Chapitre III – Evolutions microstructurales au cours du tréfilage
Figure III.19: Histogramme représentant la teneur en carbone dans la ferrite. Les mesures ont été
réalisées au sein de deux lamelles différentes dans trois pointes (A, B et C) à partir des spectres de masse
corrigés correspondants.
contient environ 0,1 % atomique en carbone (0,02 % massique), valeur correspondant à la limite
de solubilité du carbone dans la ferrite au niveau du palier eutectoïde, alors que la deuxième
lamelle considérée présente une concentration sept fois plus élevée. Le même constat peut être
fait concernant la pointe notée B avec une teneur en carbone pouvant atteindre 1,2 % atomique
(0,27 % massique). La pointe C quant à elle présente moins de variation de concentration d’une
lamelle à l’autre mais leur teneur en carbone est supérieure à ce que peut accueillir la ferrite à
l’équilibre.
Bien que ces résultats ne fournissent pas d’information concernant la localisation du carbone
dans la ferrite (ie. en interstitiel ou ségrégé sur les défauts), ils fournissent une indication sup-
plémentaire qui semble confirmer la sursaturation locale de la ferrite après tréfilage. Ce point est
d’autant plus probant que la valeur moyenne des teneurs mesurées sur l’ensemble des lamelles
étudiées par SAT vaut 0,47 % atomique, soit 0,1 % massique, valeur du même ordre de grandeur
que la teneur en carbone globale d’environ 0,075 % massique déterminée à partir des techniques
indirectes pour  = 3,4 (figure III.6).
2.3 Conclusion
L’utilisation de la sonde atomique tomographique dans le cadre de cette étude a permis
de définir la microstructure après tréfilage d’un point de vue morphologique et d’apporter des
indications permettant de confirmer les résultats obtenus par les techniques d’investigation in-
directes.
Ainsi, la comparaison des états non déformé et écroui a pu mettre en évidence la déstabilisa-
tion de la microstructure perlitique sous l’effet de la déformation plastique. Malgré la persistance
de la structure lamellaire, les lamelles de cémentite, initialement à 25 % atomique de carbone,
apparaissent après tréfilage comme des régions riches en carbone mais présentant une très forte
hétérogénéité de concentration. En effet, il a été mis en évidence que ces lamelles, d’aspect ir-
régulier, étaient en réalité constituées d’une alternance de zones à 25 % atomique et de régions
à faibles teneurs en carbone (aux alentours de 10 % atomique). Un mécanisme responsable de
cette évolution morphologique a alors été proposé : la fragmentation des lamelles défavorable-
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Conclusion du chapitre III
ment orientées au cours du tréfilage serait à l’origine de la formation de zones de concentration
de défauts au niveau des points de fracture et pourrait ainsi entrainer une diffusion du car-
bone provenant de la cémentite vers ces zones situées entre les fragments. Avec l’augmentation
de la déformation, l’affinement et l’allongement de cette structure hétérogène devraient donner
naissance aux lamelles riches en carbone de morphologie complexe observées par SAT.
Ce scénario est corroboré par le suivi de la répartition du silicium entre les deux phases en
présence. En effet, les profils réalisés au travers des lamelles riches en carbone dans les zones
sous-stœchiométriques montrent que la répartition d’équilibre de cet élément dans la cémentite
n’est pas vérifiée contrairement à ce qui est observé dans les profils réalisés au travers des
régions contenant environ 25 % atomique en carbone. Ainsi, ces régions sous-stœchiométriques
ne proviendraient pas des lamelles initiales de cémentite mais sembleraient se former au cours
de la déformation dans des zones initialement ferritiques.
Concernant les lamelles de ferrite, l’analyse de leur évolution au cours du tréfilage montre
qu’en plus de leur diffusion vers les zones de concentration de défauts, les atomes de carbone
diffusent aussi localement dans la ferrite comme en témoignent les fortes teneurs mesurées dans
certaines lamelles. En comparant la moyenne des teneurs en carbone mesurées avec celles déter-
minées par les méthodes indirectes, il apparait que les deux types de techniques d’investigation
fournissent des résultats très similaires indiquant des teneurs en carbone de l’ordre 0,47 % ato-
mique (0,1 % massique) semblant aller dans le sens d’une sursaturation de la ferrite au cours du
tréfilage.
3 Conclusion du chapitre III
L’objectif principal de ce chapitre consistait à comprendre les évolutions microstructurales
au cours du tréfilage afin de définir l’état de référence de la microstructure avant vieillissement.
L’association des trois techniques indirectes que sont le PTE, la résistivité électrique et la
spectroscopie mécanique, a permis de montrer l’existence de deux tendances bien distinctes de
l’évolution des propriétés étudiées avec la déformation.
Ainsi pour les déformations inférieures à 1,5, il semblerait que l’augmentation de PTE et la
diminution de résistivité électrique soient liées à un effet de l’alignement lamellaire alors que
la chute du frottement intérieur à haute fréquence mesuré à température ambiante peut être
associée, de son côté, à un affinement des lamelles. Ces évolutions des trois propriétés pour-
raient aussi éventuellement être liées à un départ des atomes de carbone initialement présents
dans la ferrite vers les dislocations durant la déformation. Ceci introduit alors le phénomène de
vieillissement dynamique qui sera traité en fin de chapitre suivant.
Concernant les plus fortes déformations (supérieures à 1,5), une augmentation de la teneur
en carbone de la solution solide apparait comme la contribution prédominante aux variations
des trois propriétés étudiées. Ce phénomène semble évidemment lié à la décomposition de la
cémentite assistée par écrouissage, reportée dans la littérature pour des déformations similaires.
Ces résultats valident alors l’hypothèse selon laquelle les atomes de carbone provenant de la
cémentite se trouvent, au moins en partie, en solution solide dans la ferrite après tréfilage.
Toutefois, l’estimation de la quantité moyenne de carbone dissout dans la ferrite en fonction
de la déformation indique des teneurs bien supérieures à la limite de solubilité. Ceci est confirmé
par l’analyse en SAT d’un échantillon tréfilé à  = 3,4 d’après laquelle certaines lamelles de
ferrite peuvent contenir jusqu’à plus de 1% atomique en carbone. Cette sursaturation locale de
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Chapitre III – Evolutions microstructurales au cours du tréfilage
la ferrite pourrait être expliquée par la formation d’une maille “pseudo-martensitique” comme
déjà suggéré dans la littérature [HON 01, PHE 03, TAN 04]. Finalement, suite à cette analyse,
la microstructure après tréfilage apparait bien hors-équilibre justifiant ainsi l’existence d’un
phénomène de vieillissement post-tréfilage de la microstructure conduisant à un retour vers un
état énergétiquement plus stable.
Enfin, une comparaison d’un état non déformé et d’un état écroui à  = 3,4 par analyse en
SAT a été réalisée et a permis d’illustrer l’effet de la déformation plastique sur la microstructure :
les lamelles de cémentite bien définies et contenant 25 % atomique en carbone avant tréfilage
présentent un aspect très irrégulier et des teneurs en carbone très hétérogènes après déformation.
En effet, une sorte d’alternance de zones proches de la stœchiométrie de la cémentite et de zones
pouvant atteindre moins de 10 % atomique en carbone a été mise en évidence nous permet-
tant de proposer un scénario d’évolution morphologique des lamelles. La formation de zones de
concentration de défauts au niveau des points de fracture des lamelles de cémentite pourraient
induire, en plus de l’enrichissement local de la ferrite en carbone, une diffusion privilégiée des
atomes de carbone provenant de la cémentite vers ces défauts et engendrer la modulation de
concentration en carbone observée dans les lamelles. Ces fortes hétérogénéités microstructurales
pourraient ainsi expliquer la grande diversité de résultats et de conclusions observés dans la
littérature concernant les analyses par SAT des aciers perlitiques fortement écrouis.
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Chapitre IV
Evolutions microstructurales au
cours du vieillissement post-tréfilage
La microstructure à l’état brut de tréfilage vient d’être définie
comme hors d’équilibre et donc instable. A ce stade, un apport
d’énergie thermique, même faible, aura tendance à provoquer le
retour de cette microstructure vers un état thermodynamiquement
plus stable. Toutefois, même si les études sur le sujet s’accordent
sur le fait que le vieillissement est lié à un mouvement d’atomes de
carbone, aucun consensus n’a pu être atteint concernant les méca-
nismes de vieillissement.
Ce chapitre est ainsi dédié à l’étude du phénomène de vieillisse-
ment post-tréfilage et à la détermination du ou des mécanisme(s)
métallurgique(s) associé(s). Afin de s’approcher au mieux de l’his-
toire thermique des fils en sortie de tréfilage, du stockage avant as-
semblage jusqu’au procédé de vulcanisation, l’étude s’étend sur une
plage de température comprise entre l’ambiante et 150°C environ.
Dans un premier temps, deux techniques d’investigation globales et
indirectes ont permis de recueillir des informations quant aux évo-
lutions de la microstructure hors d’équilibre afin d’être en mesure
de proposer, par la suite, un scénario concernant les mécanismes de
vieillissement. La suite du chapitre repose sur l’observation directe
en sonde atomique tomographique de ces évolutions microstructu-
rales dans l’idée d’apporter des éléments de confirmation sur les
mécanismes proposés. Enfin, la dernière partie de ce chapitre est
consacrée au lien entre ce scénario et l’évolution des propriétés mé-
caniques au cours du vieillissement.
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Vieillissements isotherme et anisotherme - Résultats expérimentaux
1 Vieillissements isotherme et anisotherme - Résultats expéri-
mentaux
Dans cette première partie du chapitre IV, face aux hétérogénéités microstructurales des
échantillons en sortie de tréfilage, deux techniques globales de caractérisation ont été utilisées
pour suivre le vieillissement des fils d’acier perlitique fortement écrouis. Dans un premier temps,
des mesures de PTE ont été effectuées dans l’objectif de déterminer les cinétiques de vieillisse-
ment isotherme. Dans un second temps, des analyses calorimétriques ont permis de mettre en
évidence l’existence de plusieurs mécanismes exothermiques au cours d’un vieillissement aniso-
therme. L’association des deux méthodes de caractérisation a alors eu pour but d’identifier le
ou les mécanisme(s) responsable(s) du vieillissement post-tréfilage de l’acier étudié.
Notons ici que seuls les échantillons présentant une déformation rationnelle supérieure à 1,5
ont été considérés dans cette étude. Ce choix repose sur le fait que la problématique industrielle
se concentre principalement sur les fils fortement écrouis et sur le fait que les résultats du
chapitre précédent indiquent une instabilité microstructurale plus marquée dans le cas des fortes
déformations, liée au phénomène de dissolution de la cémentite.
1.1 Suivi du vieillissement par mesures de pouvoir thermoélectrique (PTE)
1.1.1 Protocole expérimental
Dans le but de définir les cinétiques de vieillissement des aciers perlitiques fortement écrouis,
des mesures de PTE ont été réalisées après différents traitements de vieillissement isotherme
cumulatifs. Le schéma de la figure IV.1 illustre le protocole expérimental utilisé.
Figure IV.1: Schéma du protocole expérimental utilisé pour suivre les cinétiques de vieillissement des
aciers perlitiques fortement écrouis.
Suite à l’étape de tréfilage, les échantillons ont été conservés à -80°C, comme discuté au
chapitre II. Une première mesure de PTE a été réalisée très rapidement après la remontée
des échantillons à 20°C. Elle définit alors l’état en sortie de tréfilage dit “t0”. Par la suite, les
échantillons ont été vieillis en condition isotherme entre 20°C et 150°C, soit dans l’air (20°C),
soit en bain d’huile (50°C à 150°C), puis trempés à l’eau. Des mesures de PTE ont été réalisées
à 20°C entre chaque incrément de temps de vieillissement. Les traitements étant cumulatifs, le
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même échantillon a permis d’acquérir l’intégralité d’une cinétique à une température donnée en
s’affranchissant d’une éventuelle hétérogénéité de microstructure entre échantillons.
Dans le but d’étudier l’effet des différents traitements de vieillissement sur le PTE, nous
nous sommes intéressés à la variation de PTE entre l’état brut de tréfilage “t0”et un état traité
pendant un temps t à la température T : ∆S(T, t) = S(T, t)− S(t0).
1.1.2 Cinétiques de vieillissement isotherme
La figure IV.2 représente les cinétiques de vieillissement de six échantillons présentant des
déformations rationnelles différentes.
Dans un premier temps, ces graphiques mettent en évidence l’augmentation du PTE avec le
temps de vieillissement et ce, même à partir d’une ou deux heures à 20°C. Ce résultat souligne
une nouvelle fois l’importance du protocole de conservation des échantillons à -80°C en sortie
de tréfilage pour limiter au maximum les incertitudes quant à la définition de l’état t0.
Concernant l’interprétation de cette augmentation de PTE, elle pourrait, à priori, être ex-
pliquée, en grande majorité, par un départ des atomes de carbone de la solution solide au cours
du vieillissement. En effet, il vient d’être vu au chapitre III qu’à partir d’une déformation ra-
tionnelle de l’ordre de 1,5, le phénomène de dissolution de la cémentite devient prépondérant et
provoque une sursaturation de la ferrite en carbone qui déstabilise la microstructure. Au cours
du vieillissement, un départ d’atomes de carbone de la solution devrait entrainer un retour à
un état thermodynamiquement plus stable. Toutefois, à ce stade de l’étude, aucune information
n’est apportée quant au devenir de ces atomes. Où vont-ils quand ils quittent la solution solide :
ségrègent-ils sur les défauts ? précipitent-ils ? Ces questions seront bien évidemment le thème
central de ce chapitre.
Notons malgré tout que cette augmentation de PTE pourrait aussi, en théorie, être expliquée
par une diminution de la densité de dislocations au cours du vieillissement, ces défauts ayant
un effet négatif sur le PTE [BOR 85]. Toutefois, au vu des températures mises en jeu lors des
traitements, il semble difficilement concevable que la densité de dislocations varie de manière
assez importante pour engendrer de telles évolutions de PTE, notamment du fait de l’influence
limitée des dislocations sur cette propriété (figure III.2 du chapitre III).
Enfin, un effet de la potentielle relaxation des contraintes résiduelles présentes dans les fils
après tréfilage sur le PTE au cours du vieillissement a été écarté. Dans un premier temps, cette
hypothèse provient de la constatation faite par Maury [MAU 08] selon laquelle les contraintes
résiduelles sont faiblement modifiées par un vieillissement d’une heure à 150°C (ordre de grandeur
des caractéristiques de nos traitements thermiques). Dans un second temps, une manipulation
de principe nous a permis d’infirmer l’influence de ces contraintes sur les mesures de PTE. Pour
ce faire, le PTE a été mesuré avant et après vieillissement d’une heure à 150°C, dans le cas d’un
échantillon brut de tréfilage et dans le cas d’un échantillon ayant subi une dissolution superficielle
du fil dans un mélange d’acide fluorhydrique et d’eau oxygénée. Il s’est avéré que la différence
de PTE entre les deux échantillons avant vieillissement, de l’ordre de 10 nV/°C, n’a que très
faiblement augmenté après vieillissement (17 nV/°C). Il semble ainsi que l’augmentation de PTE
au cours du vieillissement ne puisse en aucun cas être imputée à une relaxation de contraintes
résiduelles.
Dans la suite de l’analyse des cinétiques, deux points notables peuvent être relevés. Dans
108 © 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Vieillissements isotherme et anisotherme - Résultats expérimentaux
(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)
Figure IV.2: Cinétiques de vieillissement suivies par PTE de l’acier perlitique tréfilé à différents taux
de tréfilage : (a) 1,52 ; (b) 2,26 ; (c) 2,66 ; (d) 3,05 ; (e) 3,42 ; (f) 3,81.
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un premier temps, la comparaison des graphiques de la figure IV.2 révèle une influence de la
déformation sur l’amplitude de la cinétique de vieillissement. Plus cette déformation est élevée,
plus l’amplitude de la variation de PTE est importante, quelle que soit la température considérée.
Ce dernier point semble en adéquation avec l’estimation des quantités de carbone remises en
solution solide suite à la dissolution de la cémentite, illustrée par la figure III.6. En effet, plus
la sursaturation de la ferrite en carbone est importante, plus la quantité d’atomes de carbone
susceptibles de pouvoir quitter la solution solide au cours du vieillissement est élevée, entrainant
par la même occasion une variation de PTE d’autant plus conséquente.
Dans un second temps, un effet de la température sur les cinétiques de vieillissement peut
être noté. Effectivement, l’augmentation de la température de vieillissement semble induire un
décalage des cinétiques vers des temps de plus en plus courts. Ce dernier point semble définir
le caractère thermiquement activé du ou des mécanisme(s) métallurgique(s) mis en jeu au cours
du vieillissement et fait l’objet du paragraphe suivant.
1.1.3 Equivalence temps-température
Comme discuté précédemment, plus la température de traitement est élevée, plus la cinétique
de vieillissement est rapide laissant supposer une activation thermique du ou des mécanisme(s) à
l’origine de ce phénomène. Il semble donc possible de réaliser une équivalence temps-température
à partir des lois de la diffusion en associant une énergie d’activation aux mécanismes mis en jeu.
Selon cette équivalence, deux couples temps-température (tA, TA) et (tB, TB) engendrent une
même longueur de diffusion s’ils satisfont la relation IV.1 :
tA exp(− Q
RTA
) = tB exp(− Q
RTB
) (IV.1)
où R est la constante des gaz parfaits, et Q, l’énergie d’activation apparente du phénomène
considéré. Cette loi permet ainsi de calculer les temps de maintien à 20°C équivalents aux
différents traitements appliqués au cours de l’étude, en ajustant l’énergie d’activation apparente
de l’équation IV.1 de telle sorte que les temps équivalents calculés permettent de superposer les
cinétiques de vieillissement des graphiques de la figure IV.2.
Toutefois, dans le cadre de cette étude, l’application d’une seule énergie d’activation ne permet
pas d’obtenir une unique courbe maîtresse sur l’ensemble du domaine de température balayé.
Deux énergies Q1 et Q2 ont alors été nécessaires en fonction du couple temps-température du
traitement considéré : une première énergie apparente Q1 est utilisée pour les temps inférieurs à
120 minutes à 50°C, 10 minutes à 70°C et 0,5 minutes à 100°C puis une seconde énergie apparente
Q2 est appliquée pour les temps et températures de vieillissement supérieurs. Les différentes
valeurs d’énergies d’activation déterminées au travers de ces équivalences sont répertoriées dans
le tableau IV.1.
Ce tableau récapitulatif souligne le fait que les énergies d’activation apparentes Q1 et Q2 ne
sont pas dépendantes de la déformation. Nous pouvons alors conclure, à ce stade de l’étude, que
quel que soit le niveau d’écrouissage du fil, il existe au moins deux mécanismes responsables du
vieillissement des fils d’aciers perlitiques fortement écrouis, dont les énergies d’activation sont
de l’ordre de 90 kJ/mol pour le premier mécanisme et de 100-115 kJ/mol pour le second. Ces
résultats sont, jusque là, en parfaite adéquation avec les études antérieures qui ont porté sur
le vieillissement d’aciers similaires [YAM 76, KEM 90, WAT 96, BUO 98] : ces travaux avaient
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(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)
Figure IV.3: Courbes maîtresses d’évolution du PTE à 20°C obtenues par équivalence temps-température
(équation IV.1) pour différents taux de tréfilage : (a) 1,52 ; (b) 2,26 ; (c) 2,66 ; (d) 3,05 ; (e) 3,42 ; (f) 3,81.
Les deux énergies d’activation qui ont été nécessaires pour obtenir une unique courbe maîtresse pour
chaque déformation sont répertoriées dans le tableau IV.1. La courbe noire en trait plein correspond à
l’ajustement réalisée à partir d’une loi de type Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov. Les courbes en
pointillés correspondent, de leur côté, aux deux mécanismes de vieillissement calculés séparément à partir
de l’ajustement précédent.
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Diamètre [mm] Déformation Q1 [kJ/mol] Q2 [kJ/mol]
0,81 1,52 91 112
0,67 1,89 86 113
0,56 2,26 90 117
0,46 2,66 86 100
0,38 3,05 87 100
0,31 3,42 92 115
0,26 3,81 88 108
Table IV.1: Récapitulatif des énergies d’activation Q1 et Q2 appliquées pour obtenir les courbes maî-
tresses d’évolution du PTE à 20°C pour chaque déformation étudiée. Les valeurs sont données à ±3
kJ/mol.
déjà pu mettre en évidence la succession de deux stades de vieillissement présentant des énergies
d’activation très proches de celles déterminées ici.
Bien qu’aucune conclusion ne puisse à priori être tirée de ces seules énergies d’activation, un
premier scénario peut toutefois être proposé à partir de ces valeurs. En effet, il est intéressant
de noter que les valeurs de Q1 reportées dans le tableau IV.1, sont très proches de l’énergie
d’activation de 84 kJ/mol, associée à la diffusion du carbone dans le fer [HAR 51]. Cette même
constatation avait conduit les auteurs des études antérieures sur le vieillissement des aciers perli-
tiques tréfilés [YAM 76, KEM 90, WAT 96, BUO 98] à relier ce premier stade à un mécanisme de
ségrégation des atomes de carbone de la ferrite vers les sites de ségrégation préférentiels (disloca-
tions, interfaces...). Un tel mécanisme de vieillissement est aussi envisagé dans le cadre de cette
étude au vu de la microstructure obtenue en sortie de tréfilage : il ne serait pas étonnant que
la sursaturation en carbone de la ferrite, associée aux fortes densités de défauts et d’interfaces,
conduise à un phénomène de ségrégation des atomes de carbone.
Le deuxième mécanisme de vieillissement, quant à lui, a été interprété dans les études anté-
rieures par une dissolution thermiquement activée des lamelles de cémentite [YAM 76, KEM 90,
BUO 98] (chapitre I). Cette hypothèse semble toutefois être réfutée par les mesures de PTE au
cours du vieillissement puisque, comme vu précédemment, un tel phénomène aurait engendré
une diminution de PTE. De plus, l’étude des évolutions microstructurales au cours du tréfilage
menée au chapitre III a permis de démontrer que la décomposition de la cémentite avait lieu au
cours de l’étape de tréfilage. Il semble donc qu’un autre phénomène soit responsable de ce second
stade. Dans ce cadre, considérons l’énergie d’activation de 100-115 kJ/mol déterminée pour ce
deuxième stade de vieillissement. Singulièrement, cette énergie correspond à celle reportée dans
la littérature pour la précipitation de carbures intermédiaires (, η ou autres...) au cours du
revenu d’aciers martensitiques (entre 111 kJ/mol et 126 kJ/mol [MIT 88, LEM 56]). Ce type de
mécanisme pourrait éventuellement être attendu dans le cadre de l’étude du vieillissement d’une
microstructure aussi chargée en carbone que celle obtenue en sortie de tréfilage.
Bien que ce scénario d’évolution microstructurale de la perlite fortement écrouie au cours
du vieillissement puisse être viable, ces propositions ne reposent que sur l’analyse des énergies
d’activation appliquées et nécessitent des éléments de confirmation supplémentaires. C’est dans
cette optique qu’une modélisation des courbes maîtresses obtenues a été réalisée.
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1.1.4 Ajustement des courbes par la loi de Jonhson-Mehl-Avrami-Kolmogorov
Dans le but de recueillir des informations complémentaires concernant la nature des méca-
nismes de vieillissement détectés au préalable, un ajustement des courbes a été réalisé par une
relation du type Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) (équation IV.2) traduisant
la fraction transformée Y de la structure en fonction du temps t et de deux paramètres k et n
qui décrivent respectivement le moment où la transformation a lieu et sa vitesse :
Y = 1− exp[−(k.t)n] (IV.2)
Deux mécanismes de vieillissement ayant été mis en évidence lors de la détermination des
énergies d’activation, la relation utilisée pour la modélisation des courbes maîtresses d’évolution
de PTE correspond à la somme de deux lois JMAK (equation IV.3) :
∆S = ∆Smax−1.(1− exp[−(k1.t)n1 ]) + ∆Smax−2.(1− exp[−(k2.t)n2 ]) (IV.3)
∆Smax−1 et ∆Smax−2 sont les amplitudes maximales de variation de PTE liées aux deux mé-
canismes de vieillissement, k1 et k2 sont les constantes de vitesse associées à chaque mécanisme,
correspondant à k = k0. exp(− QRT ) avec k0 une constante et Q, l’énergie d’activation du méca-
nisme considéré. Enfin, n1 et n2 sont les exposants d’Avrami caractéristiques des mécanismes
de vieillissement.
Le grand nombre de variables de cette relation pouvant avoir un effet néfaste sur la validité
des valeurs déterminées et sur la qualité de l’ajustement, il est nécessaire d’en fixer quelques unes.
Ainsi, les exposants d’Avrami n1 et n2 ont été imposés d’après des données de la littérature
pour les deux mécanismes de vieillissement suggérés au paragraphe précédent. L’idée est ainsi de
vérifier si les exposants généralement rapportés dans les analyses de ces mécanismes permettent
d’obtenir un ajustement satisfaisant des courbes maîtresses d’évolution du PTE.
Le premier mécanisme de vieillissement étant associé, jusque là, à la ségrégation des atomes
de carbone de la solution solide sursaturée sur les dislocations et autre défauts microstructuraux,
l’exposant n1 a été fixé à 2/3. Cette valeur a été déterminée par Cottrell et Bilby [COT 49] et
confirmée ultérieurement par Harper [HAR 51]. Concernant l’exposant n2, une valeur de 1/3 a
été imposée d’après les travaux de Lement et Cohen [LEM 56] selon lesquels la précipitation de
carbures intermédiaires de type  induit une diffusion unidimensionnelle présentant une cinétique
proportionnelle à t1/3 , du fait de l’attraction entre les atomes de carbone et les dislocations situées
à l’interface entre les carbures et la matrice.
Les ajustements ainsi obtenus sont illustrés sur la figure IV.3 pour chaque déformation étu-
diée et les paramètres d’ajustement sont répertoriés dans le tableau IV.2. Ces courbes modèles
apparaissent très satisfaisantes malgré le fait que les exposants n1 et n2 aient été imposés. Les
données de la littérature concernant les mécanismes de vieillissement envisagés au paragraphe
précédent semblent donc parfaitement s’adapter aux cinétiques obtenues dans le cadre de cette
étude. Ainsi, sans pour autant apporter de preuve formelle, ce résultat corrobore les hypothèses
proposées au paragraphe précédent concernant les mécanismes de vieillissement.
De plus, il reste toujours possible de déterminer expérimentalement les valeurs de l’exposant
d’Avrami en traçant ln(ln[1/(1−Y )]) en fonction de ln(t). La pente de la droite obtenue corres-
pond ainsi à la valeur de l’exposant temporel. Deux mécanismes ayant lieu au cours du tréfilage,
deux pentes différentes peuvent être distinguées en fonction des couples temps-température
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considérés, comme le montre les graphes IV.4(a) et IV.4(b) correspondant respectivement aux
mesures à 20°C et 50°C. Dans le cas des vieillissements à 100°C, le premier stade de vieillisse-
ment est très rapide et une seule pente est discernable sur le graphique IV.4(c). Il est intéressant
de noter que le changement de pente observé pour les températures de vieillissement les plus
basses, apparait pour des temps similaires à ceux pour lesquels l’énergie d’activation utilisée
dans les équivalences temps-température change elle même de valeur. Ce changement de pente
est donc bien associé à l’apparition du second stade de vieillissement.
(a) (b) (c)
Figure IV.4: Détermination expérimentale des exposants d’Avrami pour les cinétiques à (a) 20°C, (b)
50°C et (c) 100°C sur un échantillon déformé à  = 2,66.
Bien que légèrement différents, les exposants d’Avrami déterminés expérimentalement sont
en bon accord avec les valeurs imposées précédemment. En effet, nous remarquons que le premier
stade de vieillissement possède bien un exposant temporel, de l’ordre de 0,55-0,58, supérieur à
celui du second stade et du même ordre de grandeur que la valeur de 2/3 utilisée plus haut. De
la même façon, la valeur de l’exposant du second stade, de l’ordre de 0,17, bien que plus faible
que la valeur de 1/3 proposée précédemment, reste du même ordre de grandeur aux incertitudes
expérimentales prés. Ceci permet d’appuyer les hypothèses formulées pour interpréter ces deux
stades de vieillissement.
Diamètre [mm]  ∆Smax−1 [µV/°C] k1 ∆Smax−2 [µV/°C] k2
0,81 1,52 0,095 1,29.10−3 0,104 1,90.10−6
0,67 1,89 0,111 2,00.10−3 0,133 2,52.10−6
0,56 2,26 0,137 2,16.10−3 0,142 1,28.10−6
0,46 2,66 0,165 1,74.10−3 0,150 3,03.10−6
0,38 3,05 0,184 1,56.10−3 0,192 2,16.10−6
0,31 3,42 0,180 1,21.10−3 0,234 6,06.10−7
0,26 3,81 0,177 1,56.10−3 0,280 6,80.10−7
Table IV.2: Récapitulatif des paramètres d’ajustement des courbes maîtresses d’évolution du PTE au
cours du vieillissement.
Ces ajustements nous renseignent aussi sur l’effet de la déformation sur la cinétique de vieillis-
sement. Les variables d’ajustement, ni et ki étant similaires pour chaque déformation, il sem-
blerait que la déformation rationnelle n’influe pas sur la cinétique du phénomène. Toutefois,
comme remarqué sur les cinétiques de vieillissement brutes, la déformation a un effet significatif
sur l’amplitude des stades de vieillissement.
Avant de poursuivre les investigations sur la nature de ces mécanismes, il est possible de noter
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un écart entre les courbes modèles et les courbes maîtresses pour les temps de vieillissement les
plus longs à 150°C. Il en découle qu’un troisième stade de vieillissement pourrait potentiellement
se produire. Le raisonnement mené jusqu’alors, nous amène à supposer que, suite à la ségréga-
tion des atomes de carbone et à leur précipitation sous forme de carbures intermédiaires, une
transformation de ces derniers en carbures stables, de type cémentite, pourrait éventuellement
avoir lieu. Cette conclusion est toutefois hypothètique puisqu’aucune information sur ce stade
n’a pu être obtenue à partir de ces données de PTE.
L’augmentation du PTE au cours du vieillissement des fils d’acier perlitique fortement
écrouis semble pouvoir être expliquée par une diminution de la teneur en carbone de la
solution solide sursaturée en sortie de tréfilage. Plus la déformation rationnelle du fil est
élevée, plus cette évolution du PTE est conséquente, reflétant un vieillissement plus marqué
pour les fils les plus déformés et ainsi, un départ du carbone de la solution potentiellement
plus important.
De plus, ces cinétiques ont montré que la température de traitement accélère l’évolution
du PTE. Ce résultat a permis de mettre en évidence une activation thermique du vieillisse-
ment. Des courbes maîtresses ont alors pu être définies à l’aide de deux énergies d’activation
indiquant l’existence d’au moins deux mécanismes métallurgiques responsables du vieillisse-
ment. Le premier mécanisme présentant une énergie de l’ordre de 90 kJ/mol corrobore les
données de la littérature et pourrait à priori être associé à la ségrégation des atomes de
carbone sur les dislocations et autres défauts microstructuraux. Le second mécanisme, quant
à lui, possède une énergie d’activation de l’ordre de 100-115 kJ/mol. Contrairement aux
études antérieures qui le relient à une dissolution thermiquement activée de la cémentite,
les travaux actuels suggèrent un phénomène de précipitation de carbures intermédiaires de
façon analogue à ce qui se passe durant le revenu de la martensite.
Afin d’apporter des éléments de validation de ces hypothèses, une modélisation des courbes
maîtresses a été réalisée par une double loi JMAK. Les exposants d’Avrami de l’ajustement
ont été fixés d’après les données de la littérature concernant les mécanismes de vieillissement
proposés afin de limiter le nombre de variables. Ainsi, les valeurs de 2/3 et de 1/3 ont été
appliquées respectivement au premier et second stade de vieillissement et les courbes modèles
qui en découlent sont en très bonne adéquation avec les données expérimentales. Ce résultat
semble donc valider, à priori, les hypothèses avancées au sujet des mécanismes de vieillis-
sement. Néanmoins, un léger écart entre les courbes modèles et les données expérimentales
peut être observé pour les temps les plus longs à 150°C. Il pourrait éventuellement être ex-
pliqué par l’apparition d’un troisième stade de vieillissement associé à une transformation
des carbures intermédiaires en cémentite.
1.2 Analyse calorimétrique (DSC)
Toujours dans l’optique d’apporter des preuves supplémentaires aux hypothèses proposées,
des essais de calorimétrie différentielle à balayage ont été mis en place. En effet, cette technique
de caractérisation globale est sensible aux transformations de phase telles que la précipitation
par exemple.
Les balayages en température ont été réalisés entre -100°C et 550°C à une vitesse de 20°C/min,
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sauf mention contraire. Notons que l’analyse des thermogrammes effectuée dans cette partie se
contentera d’être qualitative, la détermination des énergies mises en jeu n’étant pas aisée du fait
du recouvrement partiel des pics.
1.2.1 Evolution des thermogrammes avec l’écrouissage
Dans un premier temps, l’effet de la déformation de l’échantillon a été étudié à travers la
réalisation de thermogrammes sur cinq échantillons différents. La comparaison des différents
thermogrammes est illustrée par la figure IV.5.
Figure IV.5: Thermogrammes différentiels des échantillons déformés à  = 1,52 ; 2,26 ; 3,05 ; 3,81 ainsi
que du fil d’entrée de tréfilage non écroui. La vitesse de montée en température est de 20°C/min. Les
spectres présentés ici résultent de la soustraction des spectres correspondants à deux montées successives
dans le but de s’affranchir des lignes de base.
L’analyse du thermogramme de l’échantillon non écroui ne met en évidence qu’un seul pic
très étalé en température dont le maximum se trouve autour de 450-500°C. En plus de ce pic, les
échantillons écrouis exhibent, de leur côté, deux autres pics principaux aux alentours de 180°C et
300°C, ainsi qu’un épaulement autour de 90°C environ. Des observations similaires avaient déjà
été reportées dans la littérature concernant les trois derniers pics [WAT 96, PHE 03, DAI 03]
sans pour autant être expliquées d’un point de vue physique, comme mentionné au chapitre I.
En outre, aucune étude ne mentionne l’épaulement observé à 90°C.
Quoi qu’il en soit, comme avaient pu l’évoquer Phelippeau [PHE 03] et Daitoh [DAI 03],
la différence de comportement observée entre les échantillons écrouis et le fil d’entrée de tréfilage
signifie que ces pics trouvent leur origine dans le vieillissement de la microstructure déstabilisée
suite à l’importante déformation plastique qu’ils ont subie.
Nous pouvons, de plus, remarquer qu’une tendance semble se dessiner concernant l’influence
de la déformation sur l’amplitude des pics : cette dernière tend à croître avec l’augmentation de
la déformation du fil de façon similaire à ce qui a pu être vu dans le cas de l’étude du vieillisse-
ment par PTE.
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La mise en évidence de l’apparition des trois pics à 90°C, 180°C et 300°C sur les thermo-
grammes des échantillons écrouis indique ainsi l’existence de trois phénomènes métallurgiques
liés au vieillissement des fils sur cette gamme de températures. L’objectif est donc maintenant
d’identifier la nature de ces phénomènes.
1.2.2 Comparaison avec le thermogramme d’un acier martensitique
Un des points les plus frappants de cette étude est l’importante similitude entre les thermo-
grammes obtenus sur les échantillons d’acier perlitique fortement écrouis et ceux correspondant
au revenu d’aciers martensitiques observés dans la littérature. En effet, comme illustré par la fi-
gure I.23(a), le revenu de la martensite entraîne l’apparition de quatre pics exothermiques sur la
gamme de température comprise entre l’ambiante et 400°C environ [MIT 88]. Les températures
de chaque pic, leurs énergies d’activation ainsi que les mécanismes à leur origine sont répertoriés
dans le tableau I.3. Il apparait alors que trois pics sur les quatre peuvent être rapprochés des
pics observés lors de l’analyse des échantillons perlitiques. En effet, mis à part le pic aux alen-
tours de 250°C-300°C, correspondant à la décomposition de l’austénite résiduelle dans l’acier
martensitique, les trois pics restants apparaissent pour les mêmes températures que ceux des
thermogrammes de la figure IV.5.
Cette similitude a été confirmée par une analyse DSC sur un échantillon martensitique de
composition identique à la notre. Pour ce faire, un échantillon d’origine perlitique, traité à
900°C, avec une vitesse de chauffe de 450°C/s, pendant une seconde puis trempé à l’eau à l’aide
d’une machine Gleeble a été analysé dans les mêmes conditions que les échantillons perlitiques
fortement écrouis, permettant la comparaison la plus analytique possible. Le thermogramme
obtenu a ainsi pu être superposé à celui d’un acier perlitique écroui sur la figure IV.6. Pour plus
de clarté, le thermogramme de l’acier perlitique écroui a été décomposé en trois pics distincts à
l’aide d’un ajustement mettant en jeu trois gaussiennes.
Figure IV.6: Comparaison des thermogrammes d’un acier perlitique écroui à  = 3,42 et d’un acier
martensitique présentant la même composition chimique. Le thermogramme de l’acier perlitique a pu
être ajusté à l’aide de quatre pics gaussiens dont les trois premiers seulement sont visibles ici.
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Cette figure illustre clairement la forte ressemblance entre les thermogrammes des deux micro-
structures. D’après ce résultat, il apparait donc possible de relier les mécanismes métallurgiques
qui ont lieu au cours du revenu de la martensite aux différents pics observés sur le thermogramme
de l’acier perlitique écroui. Ainsi, l’épaulement autour de 90°C serait dû à la ségrégation des
atomes de carbone sur les défauts et à la formation d’amas riches en carbone. Le second pic,
à 180°C environ, pourrait être lié à la précipitation de carbures intermédiaires du type  ou
η alors que le troisième, entre 300 et 350°C, serait lié à la précipitation de la cémentite. Le
dernier pic détecté aux alentours de 450°C dans le cas de l’acier perlitique écroui pourrait alors
potentiellement être associé à la globularisation de la cémentite [LAN 97, FAN 12].
Précisons néanmoins que, bien qu’une partie du carbone se trouve en solution dans l’austénite
résiduelle, la teneur en carbone de la martensite doit être supérieure à celle de la ferrite de
l’acier perlitique qui a été estimée à environ 0,07 % massique au chapitre III. Cette différence
de composition en carbone pourrait ainsi expliquer les différences d’amplitude des pics entre les
deux aciers.
Toutefois, en s’attardant sur cette figure, un très léger décalage des pics en température
peut être détecté entre les deux thermogrammes. Loin de remettre en question les hypothèses
proposées jusqu’ici, ce décalage peut être expliqué par l’hétérogénéité de la microstructure des
aciers perlitiques tréfilés qui pourrait venir “étaler” les transformations microstructurales sur
des plages de température plus larges comparées à celles des pics de la martensite, microstruc-
turalement plus homogène.
A ce stade de l’étude, il est intéressant de noter que les hypothèses avancées concernant les
mécanismes de vieillissement suite aux analyses des mesures de PTE, recoupent parfaitement
les hypothèses présentées ici, provenant de l’analogie avec la martensite.
Néanmoins, ces données étant qualitatives, une méthode quantitative permettant de détermi-
ner les énergies d’activation associées aux pics observés a été mise en place. Il s’agit de la méthode
de Kissinger [KIS 57] permettant d’étudier les cinétiques de réactions non isothermes.
1.2.3 Détermination des énergies d’activation par la méthode de Kissinger
Le principe de la méthode est détaillé en annexe E. Des balayages en température ont été
réalisés à différentes vitesses de chauffe comprises entre 10°C/min et 30°C/min dans le but
d’appliquer l’équation IV.4 où β est la vitesse de chauffe, Tp est la température du pic considéré,
A est une constante, R est la constante des gaz parfaits et Q est l’énergie d’activation du
phénomène en question.
ln( β
T 2p
) = ln(A.R
Q
)− Q
R.Tp
(IV.4)
En traçant les courbes représentant ln( β
T 2p
) en fonction de 1Tp , il devient possible de déterminer
l’énergie d’activation Q à partir de la pente de la droite obtenue.
Les essais ont été réalisés sur un échantillon déformé à  = 3,42. Les températures des pics
ont été déterminées à travers l’ajustement des thermogrammes à l’aide de trois pics gaussiens,
tels que représentés sur la figure IV.6. Les graphiques de Kissinger ainsi obtenus pour les
trois premiers pics sont représentés sur la figure IV.7. Comme nous nous y attendions, l’allure
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des courbes est relativement linéaire permettant la détermination des énergies d’activation des
mécanismes physiques liés aux pics observés à partir d’une simple régression linéaire.
(a) (b)
(c)
Figure IV.7: Graphiques de Kissinger permettant la détermination des énergies d’activation relatives
aux pics observés sur les thermogrammes : (a) 1er pic aux alentours de 90°C ; (b) 2e pic aux alentours
de 160-170°C et (c) 3e pic aux alentours de 330°C.
Les énergies ainsi calculées sont répertoriées dans le tableau IV.3.
Les énergies d’activation déterminées au cours de cette analyse pour les deux premiers pics
sont extrêmement proches des valeurs obtenues au cours du suivi du vieillissement par mesures
de PTE (tableau IV.1), ainsi que de celles observées par DSC dans la littérature au cours du
revenu d’aciers martensitiques [MIT 88, MOR 01].
Toutefois, contrairement aux mesures de PTE, les données de calorimétrie sont récoltées de
façon dynamique (ie. la température évolue tout au long de la mesure) ce qui vient compliquer la
comparaison des résultats obtenus par les deux techniques. Ainsi, afin de confirmer le lien entre
les stades de vieillissement détectés par PTE et les données obtenues par DSC, deux échantillons
déformés à  = 3,42 ont été pré-traités avant les analyses calorimétriques. Le premier échantillon
a été porté 10 minutes à 70°C (équivalent à 104 minutes à 20°C) dans le but d’atteindre la
fin du premier stade de vieillissement alors que le second échantillon a été traité deux heures
à 150°C (équivalent à 108 minutes à 20°C) dans l’objectif de parvenir à la fin du deuxième
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Température Energie d’activationPic [°C] [kJ/mol]
1 80 - 90 91
2 150 - 170 109
3 320 - 340 193
Table IV.3: Tableau récapitulatif des énergies d’activation déterminées à partir des pentes des graphiques
de Kissinger (−QR ) obtenues par régression linéaire.
stade de vieillissement. Ces traitements ont été déterminés à partir des courbes maîtresses de
PTE. La comparaison des thermogrammes obtenus lors de l’analyse de ces échantillons avec le
thermogramme de ce même fil à l’état t0 est illustrée sur la figure IV.8.
Figure IV.8: Influence de pré-vieillissements sur les thermogrammes d’un échantillon écroui à  = 3,42.
Le traitement de 10 minutes à 70°C conduit à la fin du premier stade de vieillissement détecté par PTE
et le second traitement de deux heures à 150°C amène à la fin du deuxième stade.
La disparition des deux premiers pics du thermogramme, suite aux deux pré-traitements de
vieillissement, valide donc leurs relations étroites avec les stades de vieillissement mis en évidence
par mesures de PTE.
Concernant le troisième pic, très peu de données ont pu être collectées pour expliquer son
origine physique. Toutefois, grâce à l’analyse de Kissinger, l’énergie d’activation associée a pu
être estimée à 190 kJ/mol environ. A partir de cette valeur et en poursuivant l’analogie avec
le revenu de la martensite, il semble possible de relier ce pic à la transformation des carbures
intermédiaires en carbures plus stables du type cémentite [MIT 88, MOR 01, WAT 06].
Enfin, la similitude entre le vieillissement des aciers perlitiques écrouis et celui des aciers mar-
tensitiques peut être un point intéressant à soulever. Cette analogie peut apporter un argument
supplémentaire au scénario d’évolution microstructurale au cours de la déformation plastique,
notamment concernant la sursaturation de la ferrite en carbone. En effet, comme déjà discuté
au chapitre III, les fortes teneurs en carbone dans la ferrite ne sont envisageables qu’à travers
la tétragonalisation de la maille permettant d’accueillir une quantité d’atomes de carbone bien
supérieure à la limite de solubilité de 0,02 % massique. D’après Buono et al. [BUO 98], Phe-
lippeau [PHE 03] et Taniyama et al. [TAN 04], les mailles d’origine ferritiques se transforment
ainsi en mailles “pseudo-martensitiques”. Ceci pourrait donc être à l’origine du comportement
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analogue des aciers perlitiques écrouis et des aciers martensitiques vis à vis du vieillissement.
Au vu des résultats de calorimétrie, l’évolution microstructurale au cours du vieillissement
dans la gamme de température comprise entre l’ambiante et 500°C, peut être associée à
trois mécanismes distincts, chacun à l’origine d’un pic exothermique sur le thermogramme
obtenu. Il est apparu que ces pics présentaient d’importantes similitudes avec ceux observés
lors du revenu d’aciers martensitiques et qu’une analogie avec ces matériaux semblait ainsi
possible pour expliquer les mécanismes de vieillissement des aciers perlitiques écrouis. Cette
analogie a, par la suite, été confirmée par l’analyse de Kissinger qui a permis d’estimer les
énergies d’activation relatives à chaque pic. Ainsi, le premier pic détecté autour de 80-90°C
et présentant une énergie d’activation de l’ordre de 90 kJ/mol pourrait être inhérent à la
ségrégation des atomes de carbone sur les défauts microstructuraux. Le deuxième pic à 150-
170°C, quant à lui, possède une énergie d’activation de l’ordre de 110 kJ/mol et pourrait être
lié à la précipitation de carbures intermédiaires. Enfin, le troisième pic aux alentours de 320-
340°C pourrait être associé à la transformation de ces carbures intermédiaires en carbures
plus stables de type cémentite. En étant en totale adéquation avec les hypothèses proposées
suite au suivi du vieillissement par mesures de PTE, ces analyses calorimétriques semblent
confirmer le scénario proposé ci-dessus pour expliquer les évolutions microstructurales au
cours du vieillissement.
2 Discussion : les mécanismes microstructuraux responsables
du vieillissement post-tréfilage
Les deux techniques expérimentales indirectes que sont le PTE et la calorimétrie nous ont
permis de proposer un scénario décomposé en trois stades retraçant les évolutions microstruc-
turales au cours du vieillissement des aciers perlitiques fortement écrouis. Ces trois stades vont
maintenant être traités séparément dans le but de récapituler et d’approfondir les interprétations
proposées précédemment ainsi que de les confronter à celles déjà reportées dans la littérature.
2.1 1er stade de vieillissement : ségrégation des atomes de carbone
2.1.1 Identification du mécanisme
Il est extrêmement courant d’associer le premier stade de vieillissement d’aciers fraîchement
écrouis à la ségrégation des atomes de carbone sur les défauts microstructuraux. Les aciers
perlitiques fortement tréfilés ne dérogent pas à la règle et plusieurs études, déjà discutées au
chapitre I, ont reporté un tel mécanisme dans le cadre des vieillissements entre l’ambiante et
100°C environ [YAM 76, KEM 90, WAT 96, BUO 98].
Ce mécanisme lié à la diffusion du carbone semble une nouvelle fois concorder avec les résultats
de la présente étude. En effet, les équivalences temps-température réalisées à partir des mesures
de PTE ainsi que les analyses de Kissinger effectuées à partir des thermogrammes de DSC,
ont fourni des énergies d’activation de 90 kJ/mol environ. Cette valeur apparait en adéquation
avec l’énergie d’activation de la diffusion du carbone dans la ferrite de 84 kJ/mol [HAR 51] et
également avec les données deYamada [YAM 76] et de Buono et al. [BUO 98]. Cet accord entre
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les deux techniques est d’autant plus probant que le lien entre le premier stade de vieillissement
détecté en PTE et le premier pic observé en DSC a pu être établi : comme le montre la figure
IV.8, après un traitement thermique correspondant à la fin du premier stade, l’épaulement visible
autour de 90°C disparait.
L’énergie d’activation ne suffisant pas pour réellement caractériser le mécanisme physique
de vieillissement, nous nous sommes intéressés à l’exposant d’Avrami, paramètre caractéristique
de la cinétique du mécanisme utilisé dans le cadre de la modélisation des courbes maîtresses
par une loi JMAK. Comme déjà expliqué plus haut, ce paramètre a été imposé pour limiter
le nombre de variables dans la modélisation. Ainsi, la valeur de n a été fixée à 2/3 d’après
les travaux de Cottrell et Bilby [COT 49] et ceux d’Harper [HAR 51]. Les ajustements
ainsi obtenus illustrés sur la figure IV.3 semblent parfaitement suivre les courbes maîtresses
expérimentales. Ce résultat nous a alors permis d’apporter un argument supplémentaire aux
différentes hypothèses proposées concernant les mécanismes de vieillissement. Toutefois, il est
intéressant de noter que cette valeur de l’exposant d’Avrami ne fait pas l’unanimité : des
désaccords existent entre les différentes études réalisées sur le sujet et ne sont pas expliqués pour
le moment. En effet, selon Kemp et al. [KEM 90] et Buono et al. [BUO 98], l’exposant temporel
ne vaut pas 2/3 mais 1/3, valeur qu’ils attribuent au phénomène de diffusion des interstitiels
vers les arrangements cellulaires de dislocations présents aux interfaces ferrite-cémentite. Cette
interprétation est fondée sur les travaux de Lement et Cohen [LEM 56] dans le cadre de l’étude
de la précipitation de carbures  dans les aciers martensitiques, favorisée par les interactions
carbone-dislocations aux interfaces avec les carbures. De la même façon, Yamada [YAM 76]
considère que l’exposant proposé parHarper n’est pas valide dans le cas des cinétiques obtenues
par mesure de résistivité électrique. Ses résultats suggèrent néanmoins des valeurs comprises
entre 0,43 et 0,76, relativement proches en moyenne de 2/3, malgré leur dispersion avec la
température.
En conclusion, bien que cette valeur d’exposant temporel ne fasse pas consensus, le lien entre
le premier stade de vieillissement et la ségrégation du carbone sur les défauts microstructuraux
semble être confirmé par la présente étude.
2.1.2 Quantification de la quantité de carbone ségrégée
De façon similaire à ce qui a été réalisé au chapitre III dans le cadre de la dissolution de la
cémentite, il est possible d’estimer la quantité d’atomes de carbone qui quittent la solution solide
pour ségréger sur les défauts en utilisant la relation III.1 (ρ.S∗ = sC .αC .[CSS ] + K(Λ, iSS)) et
les variations de PTE liées au premier stade de vieillissement. Il est alors nécessaire de prendre
en compte la résistivité électrique des échantillons et son évolution au cours du vieillissement
afin d’apporter la correction requise aux mesures de PTE. Rappelons une nouvelle fois que le
dosage du carbone ségrégé sur les dislocations est possible car les atomes de carbone ségrégés
ne sont pas “vus” par le PTE.
Ainsi des mesures de résistivité électrique ont été effectuées en fonction du temps à 20°C
pour les différentes déformations étudiées. Les cinétiques de vieillissement obtenues au cours du
premier stade (environ une semaine ou 104 minutes à 20°C), sont illustrées sur les figures IV.9
et IV.10.
Comme nous pouvions nous y attendre, contrairement au PTE, la résistivité électrique dimi-
nue au cours du vieillissement à 20°C, confirmant à nouveau l’hypothèse d’un départ des atomes
de carbone de la solution solide au cours du vieillissement. Néanmoins, il apparait ici que cette
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Figure IV.9: Evolution de la résistivité électrique
au cours d’un vieillissement à 20°C de l’acier per-
litique tréfilé à différents taux de déformation.
Figure IV.10: Cinétique d’évolution de la résisti-
vité en relatif par rapport à la valeur en sortie de
tréfilage pour différents taux de déformation.
diminution est relativement faible, ne dépassant pas 0,27 µΩ.cm. Ainsi, par la suite, afin de
simplifier les calculs d’estimation des quantités de carbone ségrégé à partir des mesures de PTE,
nous considèrerons que la résistivité est constante au cours du premier stade de vieillissement
et égale à sa valeur à l’état t0. La quantité de carbone ségrégé à un instant t peut alors être
calculée par la formule suivante :
[Cség](t) =
ρ(t0).∆S(t)
sC .αC
= ∆S(t)
PC
avec PC =
sC .αC
ρ(t0)
(IV.5)
avec, à la fin du premier stade, t = 104 min et ∆S(t) = ∆Smax−1 (défini dans le tableau
IV.2).
Par ailleurs, de façon similaire à ce qui a été réalisé pour la dissolution de la cémentite,
il est aussi possible de prendre en compte les variations de la résistivité électrique de façon
indépendante dans le but de réaliser une seconde estimation de la quantité d’atomes de carbone
qui quittent la solution solide au cours du vieillissement, à partir de la relation empirique de
Meyzaud et al. [MEY 74].
Le tableau IV.4 vient répertorier les résultats de l’analyse, obtenus par les deux méthodes
d’estimation. Ces mêmes résultats sont aussi représentés de façon graphique sur la figure IV.11.
D’une part, remarquons l’adéquation entre les résultats provenant des deux méthodes d’es-
timation. Ce point permet une nouvelle fois d’asseoir la validité des estimations réalisées. Ce
parallèle entre les deux techniques de caractérisation est, de la même façon, clairement défini
au travers de la linéarité des évolutions de PTE (∆S) en fonction des évolutions de résistivité
électrique (∆ρ) correspondantes au cours du premier stade de vieillissement, comme illustré sur
la figure IV.12 dans le cas d’un échantillon déformé à  = 3,42.
D’autre part, ces quantités apparaissent cohérentes avec les teneurs en carbone en solution
solide déterminées au chapitre III, puisqu’elles sont inférieures à ces dernières : il aurait en ef-
fet été impossible que la quantité de carbone mise en jeu au cours du vieillissement soit plus
importante que celle présente initialement dans la ferrite. Notons d’ailleurs que les quantités
de carbone estimées ici, de l’ordre de quelques dizaines de ppm, sont très faibles devant les
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
PTE Résistivité
PC [nV/(°C.%pds)] ∆S [µV/°C] [Cseg] [% pds.] ∆ρ [µΩ.cm] [Cseg] [% pds.]
1,52 26,20 0,095 3,62.10−3 0,07 2,33.10−3
2,26 25,53 0,137 5,37.10−3 0,14 4,67.10−3
2,66 24,94 0,165 6,62.10−3 0,16 5,33.10−3
3,05 23,89 0,184 7,70.10−3 0,22 7,33.10−3
3,42 23,58 0,180 7,63.10−3 0,23 7,67.10−3
3,81 22,12 0,177 8,00.10−3 0,26 8,67.10−3
Table IV.4: Tableau récapitulatif des teneurs en carbone ségrégés sur les défauts microstructuraux à
la fin du premier stade de vieillissement (104 minutes à 20°C). Les quantités d’atomes ségrégés ont été
estimées à la fois à partir du couplage résistivité/PTE et à partir des variations de résistivité directement.
Figure IV.11: Evolution de la quantité de carbone
ségrégé au cours du premier stade de vieillissement
en fonction de la déformation rationnelle.
Figure IV.12: Evolution du PTE en fonction de la
résistivité électrique au cours du premier stade de
vieillissement à 20°C pour un échantillon déformé
à  = 3,42.
teneurs en carbone remises en solution solide durant la dissolution de la cémentite au cours du
tréfilage. Ceci montre bien que, suite au premier stade de vieillissement, la ferrite reste sursatu-
rée en carbone et par conséquent instable, justifiant l’existence du second stade de vieillissement.
Avant de poursuivre avec l’étude de ce second stade de vieillissement, terminons par l’ana-
lyse de l’influence de l’écrouissage sur le phénomène de ségrégation du carbone sur les défauts
microstructuraux.
2.1.3 Influence de l’écrouissage
Le mécanisme de vieillissement ayant été défini, l’idée est maintenant d’étudier comment ce
dernier évolue avec l’écrouissage de l’acier. Un schéma récapitulant l’influence de l’écrouissage
sur l’amplitude du premier stade de vieillissement est ainsi représenté sur la figure IV.13.
Nous venons de mettre en évidence une augmentation de la quantité d’atomes de carbone mise
en jeu au cours de ce premier stade de vieillissement avec la déformation. Ce résultat s’explique
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Figure IV.13: Schéma récapitulatif de l’influence de l’écrouissage sur l’amplitude du premier stade de
vieillissement. La quantité de carbone qui ségrège est liée au nombre de sites de ségrégation des atomes
de carbone. Quand celui-ci devient constant avec, notamment la saturation de la densité de dislocations,
la quantité d’atomes de carbone ségrégés se stabilise.
facilement par l’augmentation de la densité de dislocations qui entraine un accroissement du
nombre de sites disponibles pour la ségrégation des atomes de carbone. Plus ce nombre de sites
augmente, plus la quantité d’atomes de carbone qui peuvent quitter la solution solide devient
importante, entrainant par la même occasion une augmentation de PTE d’autant plus forte. Ceci
signifie donc que le facteur limitant du premier stade de vieillissement semble être la densité de
dislocations.
La légère saturation de la quantité de carbone ségrégé, observée pour les déformations les plus
élevées sur la figure IV.11, pourrait ainsi, à priori, s’expliquer par une saturation de la densité
de dislocations avec l’écrouissage. Ceci pourrait aussi éventuellement être lié à un vieillissement
dynamique. Ce concept sera traité de manière plus approfondie en fin de chapitre. De façon
simplifiée, il est fortement probable qu’un échauffement du fil ait lieu au cours du tréfilage,
favorisant ainsi la diffusion du carbone vers les défauts au cours de la déformation. Les dislo-
cations présentes en sortie de tréfilage sont donc vraisemblablement déjà partiellement décorées
par des atomes de carbone et ne peuvent donc accepter qu’une quantité limitée de carbone
lors de l’étape de vieillissement (concept de vieillissement dynamique traité en fin de chapitre).
Ainsi, la saturation de la quantité d’atomes de carbone ségrégés avec la déformation pourrait
aussi éventuellement être due à un vieillissement dynamique plus marqué quand la déformation
augmente.
Il semble donc, d’après ces dernières observations, que l’écrouissage ait un effet sur l’am-
plitude du premier phénomène de vieillissement. La question qui peut apparaitre maintenant
concerne l’influence de la déformation sur la cinétique de ce stade. En effet, la densité de dislo-
cations et leur arrangement doivent influer sur la distance de diffusion que doivent parcourir les
atomes interstitiels pour ségréger sur les dislocations. Cet effet est d’ailleurs pris en compte dans
l’expression théorique proposée par Harper décrivant la cinétique de ségrégation des intersti-
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tiels dans laquelle la densité de dislocations apparait (équation I.10 au chapitre I). Toutefois,
dans le cas des aciers ultra-bas carbone, cet effet est couramment négligé car très peu marqué
[HUN 56, WIL 60, ELS 93, LAV 01]. Il est alors légitime de s’interroger sur cet effet dans le
cas des aciers perlitiques. Dans un premier temps, il est possible de s’appuyer sur l’évolution du
paramètre d’ajustement de la loi JMAK, k1, en fonction de la déformation pour apporter un
début de réponse. Le tableau IV.2 répertorie les valeurs de cette constante de vitesse déterminées
à partir de l’ajustement des courbes maîtresses de PTE à 20°C. Malgré de petites fluctuations,
ces résultats ne semblent pas montrer d’influence notable de la déformation sur cette constante
de vitesse. Une seconde approche, plus visuelle, consiste à comparer les cinétiques de ce premier
stade obtenues à travers l’ajustement des courbes maitresses. Une normalisation de ces courbes
est alors nécessaire pour s’affranchir des effets d’amplitude qui peuvent masquer des différences
de cinétiques. La figure IV.14 représente ainsi la comparaison des cinétiques du premier stade
de vieillissement pour les différentes déformations rationnelles. Cette représentation valide elle
aussi l’absence d’influence significative du niveau d’écrouissage sur la cinétique de vieillissement
au cours du premier stade, de façon similaire à ce qui est observé dans les aciers moins chargés
en carbone.
Figure IV.14: Cinétiques normalisées du premier stade de vieillissement obtenues à partir des ajuste-
ments par une loi JMAK des courbes maîtresses de PTE à 20°C, en fonction de la déformation.
Au travers des mesures de PTE, résistivité et DSC, le premier stade de vieillissement
a pu être associé à la ségrégation des atomes de carbone sur les défauts microstructuraux,
dont la cinétique n’est pas influencée par le niveau d’écrouissage du fil. En s’appuyant sur
les évolutions de PTE et de résistivité, il a été possible de quantifier les teneurs en carbone
qui ont ségrégé sur les dislocations au cours de ce premier stade. Ces quantités d’atomes de
carbone, bien que croissantes avec la déformation rationnelle du fil, restent faibles, de l’ordre
de 10−3 à 10−2 % massique. Ainsi, par comparaison avec les teneurs en carbone mises en
solution solide après la dissolution de la cémentite, il apparait que, suite à ce premier stade
de vieillissement, la ferrite reste sursaturée en carbone expliquant par conséquent l’existence
du second stade de vieillissement.
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2.2 2e stade de vieillissement : précipitation de carbures
2.2.1 Identification du mécanisme
Le second stade de vieillissement reporté dans la littérature a généralement été associé à un
phénomène de dissolution thermiquement activé de la cémentite [YAM 76, KEM 90, BUO 98,
AER 96, TAK 12]. Toutefois, comme mentionné précédemment, bien que l’énergie d’activation
déterminée ici soit en adéquation avec les données de la littérature, ce phénomène semble réfuté
par les résultats de la présente étude, puisqu’il ne peut pas expliquer l’augmentation de PTE
observée au cours du vieillissement.
Dans ce cadre, un nouveau phénomène a du être proposé. Dans un premier temps, en consi-
dérant l’énergie d’activation du mécanisme (de l’ordre de 110 kJ/mol), déterminée au travers
des équivalences temps-températures des mesures de PTE et des analyses de Kissinger en ca-
lorimétrie, il est possible de faire l’analogie avec le vieillissement des aciers martensitiques. En
effet, dans ces derniers, le phénomène de ségrégation des atomes de carbone sur les disloca-
tions est suivi d’une précipitation de carbures intermédiaires, de type  ou η généralement (an-
nexe G), dont l’énergie d’activation est comprise entre 111 et 126 kJ/mol d’après la littérature
[LEM 56, MIT 88, MOR 01]. Cette hypothèse est bien évidemment soutenue par l’établissement
du lien entre le second stade de vieillissement détecté en PTE et le second pic observé en DSC :
de façon analogue à ce qui se passe pour le premier stade de vieillissement, le second pic du
thermogramme disparait après un traitement thermique correspondant à la fin du second stade
(deux heures à 150°C). De façon similaire, Zelin [ZEL 02] avait lui aussi lié la présence du pic
autour de 150°C en calorimétrie à la précipitation de carbures de type .
L’exposant d’Avrami, utilisé dans le cadre de l’ajustement des courbes par une loi JMAK, a
aussi permis de supporter l’hypothèse d’une précipitation de carbures intermédiaires. En effet,
comme expliqué plus haut, ce paramètre a été fixé à 1/3 d’après les travaux de Lement et
Cohen [LEM 56] selon lesquels la cinétique de la précipitation de carbures de type  suit une
cinétique en t1/3 du fait de l’interaction entre les atomes de carbone et les dislocations situées aux
interfaces avec les carbures. Cette valeur d’exposant correspond à celle proposée par Aernoudt
et al. [AER 96], bien qu’ils l’interprètent, de leur côté, comme un phénomène de dissolution de
la cémentite.
Toutefois, bien que ces résultats semblent converger vers une précipitation de carbures inter-
médiaires, aucune information n’a pu être obtenue concernant leur nature et leur localisation.
Ainsi, ces précipités formés peuvent tout aussi bien correspondre à des carbures  ou η, comme
ce qui est généralement observé au cours du revenu de martensite, qu’à des carbures basse tem-
pérature ou même à des amas (annexe G). Ainsi, selon leur nature, ces derniers peuvent se
trouver au sein même des lamelles de ferrite, localisés le long des dislocations ou des interfaces,
ou encore au niveau des points d’intersection entre les dislocations.
Cette hypothèse de précipitation de carbures intermédiaires est toutefois sujette à contro-
verse. En effet, aucune observation microscopique n’a permis, jusqu’à maintenant, de mettre en
évidence de tels précipités dans la microstructure perlitique fortement écrouie. Languillaume
[LAN 95] a ainsi conclu, d’après ses observations, que le retour à l’équilibre des phases au cours
des traitements thermiques post-déformation conduit directement à la formation de cémentite
(à partir d’un revenu à 200°C pendant une heure) sans passage par des carbures intermédiaires.
De la même façon, les travaux d’Ivanisenko et al. [IVA 03] semblent montrer que le stade de
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précipitation des carbures intermédiaires est inhibé dans le cas du revenu d’une perlite fortement
écrouie, alors qu’il est bien observé dans le cas d’une microstructure martensitique. Cette inhi-
bition de la précipitation a déjà été relatée au cours du revenu des martensites pré-déformées du
fait des fortes interactions entre les atomes de carbone et le cœur des dislocations qui viennent
stabiliser le carbone [KAL 70]. Néanmoins, comme Ivanisenko et al. [IVA 03], Watté et al.
[WAT 96] observent eux aussi une réaction exothermique autour de 150°C pour laquelle aucune
explication satisfaisante n’est proposée.
Ces études de la littérature peuvent donc soulever des interrogations quant au scénario pro-
posé dans le cadre de la présente étude. Toutefois, plusieurs explications concernant le fait
qu’aucun carbure intermédiaire n’ait été observé jusqu’à présent au cours du revenu des aciers
perlitiques tréfilés peuvent être avancées. Dans un premier temps, il est important de garder à
l’esprit l’importante complexité de la microstructure de l’acier perlitique après tréfilage. En effet,
les observations réalisées en microscopie électronique en transmission montrent une microstruc-
ture fortement perturbée engendrant l’apparition d’importants contrastes liés aux hétérogénéités
de déformation des lamelles [LAN 95, BOR 09]. Ces contrastes peuvent ainsi masquer la présence
de ces précipités de petite taille (de l’ordre de la dizaine de nanomètres) lors des observations
en champ clair, si la précipitation a lieu préférentiellement dans ces zones fortement déformées.
Les clichés en champ sombre ne permettent pas non plus d’apporter de conclusion formelle sur
l’apparition de ces précipités au cours du vieillissement. En effet, comme mentionné au chapitre
III, des globules de cémentite persistent après tréfilage. Or, les clichés de type Debye-Scherrer,
obtenus sur des multi-cristaux, ne permettent pas de dissocier les deux types de carbures car
les distances mesurées pour les anneaux de cémentite et de carbures intermédiaires peuvent être
confondues. Ainsi, une éventuelle précipitation de carbures intermédiaires au cours du vieillisse-
ment pourrait être masquée par la présence des globules de cémentite restants. Pour remédier à
ce problème, des vieillissements in-situ en microscopie électronique en transmission peuvent être
envisagés afin de suivre en temps réels la microstructure au cours du revenu. Ceci permettrait
ainsi de distinguer les précipités, nouvellement formés au cours du vieillissement, des globules
de cémentite déjà présents en sortie de tréfilage. L’enjeu de cette technique repose évidemment
sur l’état initial de la lame mince : la lame mince doit présenter une microstructure initiale la
plus proche possible de l’état brut de tréfilage afin de permettre le suivi de l’évolution micro-
structurale liée au vieillissement dans son intégralité. La méthode de préparation des lames doit
donc éviter au maximum de provoquer un vieillissement non intentionnel de l’échantillon. C’est
cette étape, essentielle pour la suite de l’analyse, qui a présenté des difficultés que nous n’avons
pu surpasser jusqu’à présent. La méthode de préparation qui a été envisagée est tout de même
présentée et discutée en annexe F. Finalement, la microscopie électronique in-situ étant difficile
à mettre en place, les observations microstructurales au cours du vieillissement ont été réalisées
par SAT et feront l’objet de la troisième partie de ce chapitre.
Notons, toutefois, que même si la microscopie électronique, méthode d’analyse directe et
locale, ne nous permet pas de confirmer l’existence d’une étape de précipitation de carbures
intermédiaires, la spectroscopie mécanique, méthode d’analyse globale et indirecte quant à elle,
pourrait à priori confirmer le lien entre la précipitation de carbures intermédiaires et le second
stade de vieillissement. L’étude en question se concentre sur la dépendance en amplitude du
frottement intérieur à température ambiante et son évolution après différents revenus à 70°C.
L’analyse des résultats, fondée sur la théorie de Granato-Lücke [GRA 56], bien que nécessi-
tant des approfondissements, est présentée en annexe H.
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2.2.2 Quantification de la quantité de carbone précipitée
Contrairement au premier stade de vieillissement, une quantification des atomes de carbone
mis en jeu au cours de l’étape de précipitation de carbures intermédiaires à partir des mesures
de PTE et de résistivié est, à priori, problématique. En effet, comme présenté au chapitre II,
ces grandeurs peuvent être influencées par la présence de précipités cohérents et semi-cohérents
qui viennent distordre le réseau et modifier le parcours des électrons. Ainsi, l’effet intrinsèque
des précipités doit normalement être pris en compte pour effectuer une analyse quantitative de
la teneur en carbone mise en jeu au cours de la précipitation. Toutefois, d’après les travaux de
Lavaire [LAV 01], il semblerait que la cémentite et les carbures de type  n’aient pas d’effet
propre sur le PTE. Bien que la nature exacte des précipités ne soit pas connue, nous pouvons
faire l’hypothèse simplificatrice que ces derniers n’ont pas d’influence intrinsèque sur le PTE et
réaliser une quantification de la teneur en carbone mise en jeu au cours de ce stade.
L’évolution de la résistivité électrique au cours du second stade n’étant pas connue, le calcul
du coefficient d’influence PC a été réalisé à partir de la résistivité mesurée en fin de premier
stade de vieillissement. Le tableau IV.5 repertorie les résultats de la quantification pour chaque
déformation rationnelle. Ces mêmes résultats sont aussi représentés de manière graphique sur la
figure IV.15.
 ρ(fin 1er stade) [µV/°C] PC [nV/(°C.%pds)] ∆S [µV/°C] [Cpréc] [% pds.]
1,52 19,678 26,30 0,104 3,95.10−3
2,26 20,123 25,72 0,142 5,52.10−3
2,66 20,556 25,18 0,150 5,96.10−3
3,05 21,455 24,12 0,192 7,96.10−3
3,42 21,725 23,82 0,234 9,82.10−3
3,81 23,156 22,35 0,280 12,53.10−3
Table IV.5: Tableau récapitulatif des estimations des teneurs en carbone mises en jeu au cours du second
stade de précipitation déterminées à partir des variations de PTE corrigé par la résistivité électrique en
fin de premier stade de vieillissement. Aucun effet intrinsèque des précipités n’a été pris en compte ici.
Figure IV.15: Evolution de la quantité de carbone précipité au cours du second stade de vieillissement
en fonction de la déformation rationnelle.
Bien que ces résultats soient à prendre avec précaution du fait des incertitudes quant à
l’influence des précipités sur le PTE et l’évolution de la résistivité électrique au cours du vieillis-
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sement, ils permettent de donner un ordre de grandeur de la quantité d’atomes de carbone qui
quittent la solution solide au cours du second stade. Il semble ainsi que la teneur en carbone
engagée dans le phénomène de précipitation soit relativement proche de celle estimée au cours
du premier stade, et ce quelle que soit la déformation rationnelle.
2.2.3 Influence de l’écrouissage
De façon analogue à ce qui a été réalisé dans le cadre de l’étude du premier stade de vieillis-
sement, nous allons maintenant nous intéresser à l’influence de la déformation rationnelle des
échantillons sur l’amplitude et la cinétique de ce second stade de vieillissement.
Concernant l’amplitude du stade en fonction de la déformation, la figure IV.16 met en évi-
dence son augmentation avec l’écrouissage. En regardant de plus près, il semble que cette évolu-
tion se fasse en deux temps. En effet, dans un premier temps, pour les déformations comprises
entre 1,5 et 2,75, l’amplitude a tendance à saturer légèrement avec la déformation. Dans un
second temps, pour les déformations supérieures à 2,75, une accélération de l’augmentation de
l’amplitude semble avoir lieu. De façon intéressante, c’est aussi à partir de cette déformation
rationnelle de 2,75 que le phénomène de ségrégation des atomes de carbone (premier stade de
vieillissement) semble saturer. Comme mentionné plus haut, la stabilisation de l’amplitude du
premier stade de vieillissement peut être liée à une saturation des sites de ségrégation des atomes
de carbone. Or, nous avons vu au chapitre III que la quantité d’atomes de carbone mise en so-
lution solide suite à la dissolution de la cémentite était croissante avec la déformation. Ainsi, à
partir de  = 2,75, la teneur en carbone de la ferrite ne cesse d’augmenter alors que la quan-
tité qui peut ségréger sur les défauts semble, de son côté, constante. Il en ressort qu’à la fin
du premier stade de vieillissement, la quantité de carbone disponible pour la précipitation de
carbures intermédiaires doit augmenter avec l’écrouissage du fil provoquant l’augmentation de
l’amplitude du second stade de vieillissement.
Cette discussion concernant l’amplitude du second stade de vieillissement en fonction de
l’écrouissage est résumée de façon schématique par la figure IV.17. Il est toutefois important de
garder à l’esprit que la localisation et la nature des précipités ne sont pas connues.
Figure IV.16: Evolution de l’amplitude maximale du second stade de vieillissement, déterminée à partir
des ajustements des courbes maîtresses par une loi JMAK, en fonction de la déformation rationnelle.
Considérons maintenant la cinétique de ce second stade de vieillissement. De même que pour
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Figure IV.17: Schéma récapitulatif de l’influence de l’écrouissage sur l’amplitude du second stade de
vieillissement. La quantité de carbone mise en jeu au cours de la précipitation augmente de façon d’autant
plus importante pour  > 2,75 du fait de la quantité de carbone à disposition plus élevée après le premier
stade pour ces déformations.
le premier stade, nous pouvons nous intéresser, dans un premier temps, au paramètre d’ajuste-
ment k2 de la loi JMAK en fonction de la déformation rationnelle. Les valeurs de cette constante
de vitesse sont répertoriées dans le tableau IV.2. A nouveau, d’après ces résultats, il ne semble
pas que la déformation rationnelle ait un effet significatif sur la cinétique du stade. Pour confir-
mer ce dernier point, la figure IV.18 permet de comparer les cinétiques du second stade de
vieillissement en fonction de la déformation rationnelle à partir des ajustements des courbes
maîtresses normalisées. L’absence d’influence du niveau d’écrouissage sur la cinétique du second
stade est alors validée.
Figure IV.18: Cinétiques normalisées du second stade de vieillissement obtenues à partir des ajustements
des courbes maîtresses à 20°C par une loi JMAK, en fonction de la déformation.
A travers la combinaison des résultats de PTE et de calorimétrie, le second stade de
vieillissement a pu être associé à une précipitation de carbures intermédiaires, conclusion
étayée, à priori, par les résultats de spectroscopie mécanique (présentés en annexe). Repo-
sant seulement sur des techniques globales et indirectes, ce résultat nécessiterait une analyse
approfondie en microscopie électronique en transmission pour confirmer la présence de ces
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précipités et déterminer leur nature exacte. Toutefois, l’hétérogénéité de la microstructure
rend la détection de ces précipités extrêmement compliquée et un protocole de suivi in-situ du
vieillissement en microscopie devrait être développé, depuis la préparation des lames minces
jusqu’à la réalisation des observations.
Enfin, bien que l’écrouissage n’ait pas d’influence sur la cinétique du stade de vieillisse-
ment, son effet sur l’amplitude de variation du PTE a pu être établi : plus la déformation
rationnelle du fil est importante, plus l’augmentation de PTE sera élevée. Cette évolution de
l’amplitude du stade avec la déformation s’accorde, de plus, parfaitement avec celle du pre-
mier stade au cours duquel semble avoir lieu une saturation des sites de ségrégation autour
de  = 2,75, laissant ainsi d’autant plus d’atomes de carbone à disposition pour le stade de
précipitation. Par la suite, la métastabilité de ces carbures intermédiaires ou amas pourrait
expliquer l’apparition d’un troisième stade de vieillissement pour les temps de traitement les
plus longs.
2.3 3e stade de vieillissement : transformation des carbures intermédiaires
en cémentite
Ce troisième stade a été mis en évidence par le léger écart entre les courbes modèles et
les données expérimentales en PTE pour les temps de traitement les plus longs à 150°C. Le
troisième pic observé sur les thermogrammes autour de 300-350°C a alors pu confirmer l’existence
d’un nouveau mécanisme responsable du vieillissement. C’est d’ailleurs à partir de l’analyse
calorimétrique et de la méthode de Kissinger (équation IV.4) que nous avons pu interpréter
ce troisième stade par la transformation des carbures intermédiaires en carbures plus stables de
type cémentite, de façon similaire à ce qui a lieu au cours du revenu de la martensite. En effet,
l’énergie d’activation, de l’ordre de 190 kJ/mol déterminée ici, s’accorde parfaitement à celle
de la précipitation de la cémentite déjà reportée dans la littérature (entre 175 et 203 kJ/mol)
[MIT 88, MOR 01, WAT 06].
La plage de temps et de températures pour laquelle ce troisième stade de vieillissement
apparaît sortant du cadre initial de la présente étude, très peu de données expérimentales sont
disponibles. Néanmoins, il pourrait être intéressant de poursuivre les cinétiques réalisées en PTE
afin de confirmer l’énergie d’activation obtenue par les analyses calorimétriques. De même, de
façon analogue à ce qui est envisagé pour l’étude du second stade de vieillissement, il pourrait
être intéressant de réaliser un suivi du vieillissement in-situ par microscopie électronique en
transmission dans le but de valider cette reprécipitation de la cémentite de manière visuelle.
Les mesures de PTE et les thermogrammes obtenus en DSC indiquent l’existence d’un
troisième stade de vieillissement pour les temps les plus longs à 150°C. Les rares données
récoltées concernant ce stade sembleraient, à priori, correspondre à une précipitation de
cémentite venant remplacer les carbures intermédiaires métastables. Bien que sortant du
cadre de la problématique des travaux de thèse, il pourrait être intéressant d’approfondir les
études concernant ce stade de vieillissement en vue d’améliorer la compréhension du scénario
de vieillissement dans sa globalité.
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2.4 Influence de la composition de l’acier sur la cinétique de vieillissement
L’étude bibliographique réalisée au chapitre I rapporte un effet de certains éléments d’alliage
sur la décomposition de la cémentite au cours du tréfilage. Or, d’après le chapitre IV, les mé-
canismes de vieillissement post-tréfilage étant liés à une redistribution des atomes de carbone
dissouts dans la ferrite suite à la dissolution de la cémentite, un effet de ces éléments d’alliage
pourrait également être noté sur les mécanismes de vieillissement.
Dans ce cadre, deux nouvelles nuances ont été étudiées et comparées à la nuance de référence
analysée jusqu’ici. Ainsi, parmi la multitude de possibilité, il a été choisi de s’intéresser à l’effet
de la teneur en chrome et en carbone de l’acier. Le choix du chrome repose essentiellement sur
les études de la littérature selon lesquelles cet élément est l’un des plus influents sur la stabilité
de la cémentite [GRI 80, GAV 03, LI 11a]. Quant au carbone, le partenaire industriel utilisant
des aciers perlitiques à différentes teneurs en carbone, il paraissait indispensable de déterminer
si cet élément pouvait influencer ou non les mécanismes de vieillissement.
Afin d’assurer le caractère analytique de l’étude, nous avons veillé à ce que les composi-
tions des différentes nuances étudiées ne diffèrent de la nuance de référence que par la teneur
en carbone ou en chrome, les autres teneurs en éléments d’alliage étant conservées. De plus, le
protocole d’élaboration des échantillons ainsi que la microstructure initiale des fils avant défor-
mation (espacement interlamellaire) sont les plus proches possibles de ceux caractérisant l’état
de référence étudié dans les chapitres précédents.
Les paramètres principaux de l’étude sont répertoriés dans le tableau IV.6.
% C % Cr λ (nm)
Acier de référence 0,9 0,22 60 ± 8
Effet du carbone 1,0 0,22 85 ± 15
Effet du chrome 0,9 0,03 58 ± 7
Table IV.6: Composition chimique en % massique de l’acier utilisé et distance interlamellaire.
La figure IV.19 permet de comparer les courbes maîtresses obtenues par équivalence temps-
température pour les trois nuances d’acier étudiées et leurs ajustements par une double loi
JMAK. Les énergies d’activation Q1 et Q2, les constantes de vitesse k1 et k2 ainsi que les
exposants d’Avrami n1 et n2 utilisés pour les deux nuances sont comparées dans le tableau
IV.7.
Nuance Q1 Q2 n1 n2 k1 k2
∆Smax−1 ∆Smax−2
[kJ/mol] [µV/°C]
1,0 %C - 0,22 %Cr 97 105 1,73.10−3 2,41.10−6 0,150 0,202
0,9 %C - 0,22 %Cr 87 100 1,56.10−3 2,16.10−6 0,184 0,192
0,9 %C 95 105
2/3 1/3
1,42.10−3 2,41.10−6 0,179 0,229
Table IV.7: Comparaison des énergies d’activation Q1 et Q2 appliquées pour obtenir les courbes maî-
tresses d’évolution du PTE à 20°C pour chaque composition étudiée pour des échantillons déformés à  =
3,05. Les valeurs sont données à ± 3 kJ/mol. Les constantes de vitesses k1 et k2 ainsi que des exposants
d’Avrami n1 et n2 utilisées dans le cadre de l’ajustement des courbes par une double loi JMAK sont aussi
comparés ici.
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(a) (b)
Figure IV.19: Comparaison des courbes maîtresses d’évolution du PTE à 20°C obtenues par équivalence
temps-température sur des échantillons déformés à  = 3,05 dans le cas de l’étude de l’effet (a) du carbone
(0,9%C-0,22%Cr et 1%C-0,22%Cr) et (b) du chrome (0,9%C-0,22%Cr et 0,9%C).
Il semble ainsi, d’après ces résultats, que ni l’augmentation de la teneur en carbone, ni la
suppression du chrome dans l’acier perlitique fortement écroui ne produise de modification de
la cinétique de vieillissement. En effet, les deux nouvelles nuances étudiées (1%C - 0,22%Cr et
0,9%C) exhibent elles aussi deux stades de vieillissement dont les énergies d’activation et les
constantes de vitesse sont très proches de celles associées à la nuance de référence. Il semble
donc que les teneurs en carbone et en chrome, tout du moins dans ces gammes de composition,
ne soient pas des paramètres influents sur le vieillissement. Il pourrait donc être envisageable
de faire varier ces teneurs de manière plus marquée ou encore de choisir de nouveaux éléments
d’alliage qui pourraient, potentiellement, avoir une incidence plus importante sur les cinétiques
de vieillissement.
Concernant les différences d’amplitude des stades de vieillissement entre chaque nuance, il est
nécessaire, comme mentionné précédemment, de corriger les mesures de PTE par la résistivité
électrique pour être comparées les unes aux autres. Seules les mesures de résistivité électrique
des fils en sortie de tréfilage étant disponibles pour l’ensemble des nuances, les amplitudes du
premier stade de vieillissement seulement peuvent être comparées en faisant l’hypothèse que
la résistivité électrique varie peu au cours de ce premier stade. Ces estimations (tableau IV.8)
semblent indiquer que les variations de composition étudiées ici ne présentent pas d’effet notable
à priori sur l’amplitude du premier stade de vieillissement et sur la quantité de carbone ségrégé.
Nuance ρ(t0) [µV/°C] PC [nV/(°C.%pds)] ∆S [µV/°C] [Cseg] [% pds.]
1,0 %C - 0,22 %Cr 22,344 24,86 0,150 6,03.10−3
0,9 %C - 0,22 %Cr 21,662 23,89 0,184 7,70.10−3
0,9 %C 20,812 24,86 0,179 7,20.10−3
Table IV.8: Tableau récapitulatif des estimations des teneurs en carbone mises en jeu au cours du premier
stade de vieillissement pour les trois nuances étudiées, déterminées à partir des variations de PTE corrigé
par la résistivité électrique en sortie de tréfilage (t0) pour  = 3,05.
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L’étude de l’influence de la composition chimique sur le vieillissement a consisté à ana-
lyser l’effet du carbone ainsi que du chrome sur les mécanismes de vieillissement. Le choix
de ces deux éléments d’alliage repose sur des critères industriels concernant le carbone et
sur des travaux de la littérature pour ce qui est du chrome. En effet, comme mentionné au
chapitre I, la présence de ce dernier pourrait modifier le phénomène de dissolution de la
cémentite et par la même occasion les mécanismes de vieillissement. Finalement, le résul-
tat de l’étude a montré que ni les variations de la teneur en carbone, ni celles du chrome
n’avaient d’influence sur la cinétique de vieillissement, du moins dans les gammes de com-
positions étudiées. L’amplitude du premier stade de vieillissement ne semble pas non plus
être influencée par la composition chimique.
Par la suite, des plages plus larges de variations des teneurs en carbone et en chrome
pourraient être étudiées afin de confirmer l’absence d’influence sur les cinétiques. De la même
façon, l’effet d’autres éléments d’alliage sur le vieillissement pourrait aussi être analysé.
En conclusion de cette discussion sur les mécanismes de vieillissement, il apparait que l’inté-
gralité des hypothèses proposées précédemment pour expliquer le phénomène de vieillissement
des fils d’acier perlitique fortement écrouis repose sur des analyses par techniques globales et
indirectes. Bien que l’ensemble des résultats permettent de converger vers un scénario commun
solide, l’idée, à ce stade de l’étude, est d’illustrer les différentes conclusions tirées jusqu’ici à
travers l’utilisation d’une technique directe telle que la SAT.
3 Observations microstructurales au cours du vieillissement par
Sonde Atomique Tomographique
Comme mentionné précédemment, l’objectif de cette étude par SAT est de mettre en évidence
les évolutions microstructurales liées au vieillissement des aciers perlitiques fortement écrouis, et
en particulier le mouvement des atomes de carbone afin de confirmer le scénario proposé à partir
des techniques globales et indirectes. Néanmoins, l’hétérogénéité de la microstructure brute
de tréfilage, couplée au caractère extrêmement local de la technique d’investigation, apparait
problématique pour la comparaison des microstructures à différents états de vieillissement. Un
protocole original, décrit au chapitre II, a alors été utilisé. Ainsi trois analyses ont pu être
effectuées sur une même pointe à l’état t0 ainsi qu’après des vieillissements d’un mois et demi
(environ 80.103 minutes) et de neuf mois (environ 400.103 minutes) à l’ambiante. La figure
IV.20 permet de ressituer ces temps de vieillissement dans le contexte de l’étude par techniques
globales indirectes. A nouveau, seul l’échantillon déformé à  = 3,42 a été analysé et aucune
information concernant l’influence de l’écrouissage ne pourra être tirée de cette étude.
En permettant d’analyser des lamelles provenant généralement des mêmes colonies perli-
tiques, ce protocole a pour objectif de fournir une étude analytique du vieillissement, en partant
du principe que les lamelles d’une même colonie présentent un niveau d’écrouissage semblable.
Pour améliorer la représentativité, l’étude s’appuie sur l’analyse de trois pointes différentes.
Toutefois, comme il a été montré au chapitre III, une hétérogénéité microstructurale est aussi
observée à l’échelle d’une même lamelle, notamment en terme de concentration en carbone : les
concentrations en carbone des lamelles de cémentite peuvent varier de 25% atomique jusqu’à
moins de 10% atomique et les lamelles de ferrite peuvent contenir de 0,1% atomique (équi-
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Figure IV.20: Lien entre les temps de vieillissement à 20°C analysés par SAT et évolutions du PTE : les
deux temps analysés se situent dans le second stade de vieillissement.
valent à 0,02 % massique) jusqu’à plus de 1% atomique en fonction du volume analysé. Cette
constatation résume bien la complexité et les limites d’une telle étude puisque les fluctuations
de composition existant au sein d’une même lamelle à l’état brut de tréfilage peuvent masquer
des évolutions de concentration liées au vieillissement.
Quoi qu’il en soit, les résultats de l’étude sur une des pointes étudiées sont illustrés par la
figure IV.21 où les trois reconstructions 3D, correspondant aux volumes analysés pour chaque
état de vieillissement, sont représentées.
Figure IV.21: Comparaison des reconstructions 3D de trois volumes analysés sur une même pointe
provenant d’un fil déformé à = 3,42 et présentant différents états de vieillissement : a) état t0 (22x22x71
nm3) ; b) vieilli un mois et demi à l’ambiante (26x26x82 nm3) ; c) vieilli neuf mois à l’ambiante (28x28x156
nm3). Seuls 10% des atomes de fer, en bleu, et la totalité des ions moléculaires associés à des atomes de
carbone (un ion moléculaire pouvant correspondre à un ou plusieurs atomes de carbone comme détaillé
au chapitre II), en rouge, sont représentés.
Nous retrouvons ici la microstructure lamellaire persistante bien que fortement perturbée
suite à l’étape de tréfilage. Conformément à ce qui a été observé au chapitre III, les lamelles
riches en carbone (représentées en rouge ici) présentent visiblement d’importantes fluctuations
de concentration en carbone quel que soit l’état de vieillissement considéré. A première vue, la
comparaison de ces trois volumes ne semblent pas montrer de différences flagrantes. Ces résultats
vont toutefois être analysés de manière plus approfondie en considérant, de façon analogue à ce
qui a été réalisé au chapitre III, la ferrite et les zones riches en carbone séparément.
Les analyses des trois pointes étudiées présentant des microstructures et des conclusions rela-
tivement similaires, une seule pointe a été choisie pour illustrer la discussion. Notons que malgré
la multiplication des pointes analysées, la représentativité de l’étude ne semble pas optimale puis-
qu’il apparait que les zones sélectionnées soient toutes associées à des distances interlamellaires
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similaires et relativement faibles.
3.1 Evolution des lamelles de ferrite au cours du vieillissement post-tréfilage
Les résultats du chapitre III ont permis de faire ressortir la sursaturation locale en carbone
des lamelles de ferrite suite à l’étape de tréfilage qui serait à l’origine de la déstabilisation
microstructurale de la perlite et du phénomène de vieillissement qui en découle. Ce dernier
serait, d’après les techniques de caractérisation globales et indirectes utilisées jusqu’ici, associé
à un départ de ces atomes interstitiels de la ferrite. Afin de valider cette hypothèse, des mesures
de concentration en carbone ont été réalisées au sein de deux lamelles de ferrite dans les trois
pointes étudiées en fonction de leur état de vieillissement (ie. un mois et demi ou neuf mois à
l’ambiante) dans le but de les confronter aux mesures effectuées à l’état t0 au chapitre III.
Pour garantir la pertinence de la comparaison, une attention particulière a été accordée au
choix des sous-volumes sélectionnés pour effectuer la mesure. Dans un premier temps, il est
nécessaire de s’assurer que la comparaison entre les trois états de vieillissement prenne bien en
considération la même lamelle de ferrite étendue sur l’ensemble des volumes afin de limiter les
fluctuations de concentration qui seraient liées à des différences de niveau d’écrouissage ou encore
d’épaisseur initiale entre lamelles. Les tailles des sous-volumes sélectionnés pour les mesures à
l’état t0 ont été conservées pour l’analyse des deux états vieillis afin de comparer un nombre
d’atomes équivalent à chaque fois. Comme évoqué au chapitre III, les tailles des sous-volumes
ont été choisies pour permettre d’analyser le plus grand nombre d’atomes possible afin de limiter
les incertitudes liées aux fluctuations statistiques. Enfin, les concentrations en carbone ont été
une nouvelle fois déterminées à partir des spectres de masse des sous-volumes, après soustraction
du bruit de détection.
Les résultats de l’étude sont répertoriés sur l’histogramme de la figure IV.22.
Figure IV.22: Histogramme représentant la teneur en carbone dans la ferrite pour chaque état de vieillis-
sement étudié. Les mesures ont été réalisées au sein de deux lamelles de ferrite différentes dans trois pointes
(A, B et C) à partir des spectres de masse corrigés. Les sous-volumes sélectionnés font 2x8x40 nm3.
Deux comportements distincts des lamelles de ferrite peuvent être relevés ici. En effet, si
nous considérons dans un premier temps les lamelles de ferrite dénommées A-1 et B-1 sur la
figure IV.22, nous remarquons que la teneur en carbone mesurée dans ces sous-volumes, proche
de la valeur d’équilibre de 0,1 % atomique ou 0,02 % massique, ne présente pas de variation
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significative au cours du vieillissement à température ambiante. Au contraire, les régions dont
la concentration en carbone s’éloigne fortement de la teneur d’équilibre, telles que les lamelles
A-2 et B-2, évoluent de manière importante au cours du vieillissement : la quantité d’atomes de
carbone dans la ferrite tend à diminuer pour retourner à un état plus stable.
Cette constatation est en adéquation avec les résultats de PTE indiquant un départ des
atomes de carbone de la solution solide au cours des traitements de vieillissement. Néanmoins,
bien qu’un départ de ces atomes de la ferrite soit confirmé, ces résultats ne permettent pas, à
priori, de déterminer ce qu’ils deviennent après vieillissement. Aucune ségrégation ni précipita-
tion n’a pu être identifiée à partir de ces observations. Ainsi, dans l’optique de déterminer la
destination des atomes de carbone quittant la solution solide, l’évolution des lamelles riches en
carbone au cours du vieillissement post-tréfilage a été étudiée.
3.2 Evolution des lamelles riches en carbone au cours du vieillissement post-
tréfilage
Les atomes de carbone qui quittent la solution solide pourraient éventuellement diffuser vers
les zones riches en carbone au cours du vieillissement, comme l’avait proposéMaury [MAU 08].
Ainsi, en utilisant un protocole similaire à ce qui a été réalisé pour la ferrite, les concentrations
des zones riches en carbone pour chaque état de vieillissement ont été mesurées. A nouveau, le
choix des sous-volumes sélectionnés pour les mesures a été effectué avec précaution : ces derniers
sont pris les plus grands possibles pour permettre l’analyse du plus grand nombre d’atomes
tout en veillant à ne pas être perturbé par les “ondulations” des lamelles riches en carbone
dans lesquelles les volumes sont prélevés afin d’éviter de sélectionner des zones ferritiques qui
viendraient fausser les mesures. Les teneurs en carbone ainsi déterminées sont reportées dans
l’histogramme de la figure IV.23.
Figure IV.23: Histogramme représentant la teneur en carbone dans les zones riches en carbone pour
chaque état de vieillissement étudié. Les valeurs reportées ici correspondent à la moyenne des teneurs
en carbone obtenues dans deux sous-volumes de 1,5x6x25 nm3 sélectionnés dans chaque lamelle étudiée
dans les trois pointes A, B et C.
Il apparait ainsi qu’aucune tendance concernant l’évolution de la teneur en carbone des
ex-lamelles de cémentite ne peut être définie à partir de ces résultats. Cette conclusion peut
néanmoins être expliquée par l’hétérogénéité des lamelles en sortie de tréfilage (figure III.18) qui
pourrait persister au cours du vieillissement. Il ne semble donc pas possible, à priori, d’associer
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le départ des atomes de carbone de la ferrite à un enrichissement des ex-lamelles de cémentite
dissoute au cours du tréfilage.
Afin d’affiner cette analyse des lamelles riches en carbone, des cartographies chimiques en
deux dimensions ont été dressées pour différentes profondeurs d’analyse, pour les trois états de
vieillissement étudiés provenant de la même pointe. Les figures IV.24, IV.25 et IV.26 permettent
alors de comparer les résultats obtenus sur l’une d’entre elles.
A nouveau, aucune différence notable ne semble visible entre les cartographies réalisées sur
ces trois états : ils exhibent tous des fluctuations importantes de la concentration en carbone au
sein de ce que nous appellons des lamelles “riches en carbone”, entre des zones stœchiométriques
à 25% atomique et des zones fortement sous-stœchiométriques autour de 10% atomique. Le
vieillissement ne semble pas avoir d’effet marqué, à priori, sur cette alternance de composition.
Néanmoins, les fragments de cémentite qui n’ont pas été dissouts suite à l’étape de tréfilage
peuvent venir masquer la présence de précipités riches en carbone nouvellement formés au cours
du vieillissement. Pour tenter de distinguer les résidus de cémentite de potentiels carbures re-
précipités, il est possible de s’intéresser à la répartition du silicium, de façon analogue à ce qui
a été réalisé au chapitre III. En effet, comme précédemment évoqué, le silicium étant beaucoup
moins mobile que le carbone au sein de la ferrite (tableau III.5), seules des analyses de résidus de
cémentite non dissoute pourraient montrer une répartition d’équilibre du silicium entre les deux
phases en présence, les temps et températures mis en jeu au cours du vieillissement étant trop
faibles pour permettre la redistribution du silicium autour des précipités nouvellement formés.
Ainsi, des profils de concentration en carbone et silicium ont été réalisés à travers les zones
dont la teneur en carbone est proche de la stœchiométrie de la cémentite, détectées à partir des
cartographies chimiques 2D. La figure IV.27 représente les profils de concentration obtenus pour
deux globules riches en carbone, détectés dans les deux états vieillis à l’ambiante (un mois et
demi et neuf mois environ).
De façon analogue à ce qui a été observé à l’état t0, la répartition préférentielle du silicium
dans la ferrite et notamment aux interfaces ferrite / cémentite semble être respectée, signifiant,
d’après le raisonnement mené plus haut, que ces zones ne devraient pas correspondre à une
reprécipitation des atomes de carbone après vieillissement mais seraient des résidus de cémen-
tite non dissoute. Ainsi, bien que la concentration maximale en carbone mesurée à travers le
globule observé à l’état vieilli un mois et demi à l’ambiante, soit proche des teneurs en carbone
reportées habituellement pour les carbures intermédiaires de type  ou η (aux alentours de 30%
atomique), il n’est pas possible, à priori, d’associer ce globule très riche en carbone à un phé-
nomène de précipitation au cours du vieillissement. Ce dernier point permet alors d’introduire
un des inconvénients de la SAT. Cette technique ne fournissant aucune information cristallogra-
phique, une différence de structure entre deux carbures de compositions relativement proches
peut passer inaperçue. Ceci montre une nouvelle fois l’intérêt que pourrait présenter la mise
en place d’un protocole d’observation in-situ par microscopie électronique en transmission, déjà
discuté précédemment.
Finalement, les analyses des observations par SAT ne permettent pas de mettre en évidence
d’évolution significative des lamelles riches en carbone au cours du vieillissement post-tréfilage.
La question de la destination des atomes de carbone qui quittent la cémentite reste toujours en
suspens : le scénario proposé précédemment à partir du suivi des évolutions microstructurales
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Figure IV.24: Cartographies de la composition
en carbone en 2D pour différentes profondeurs
d’analyse dans un sous-volume de 10x10x58
nm3 à l’état t0 pour  = 3,42 (échantillonnage :
1,5 nm).
Figure IV.25: Cartographies de la composition
en carbone en 2D pour différentes profondeurs
d’analyse dans un sous-volume de 17x17x35
nm3 à l’état vieilli un mois et demi à l’ambiante
pour  = 3,42 (échantillonnage : 1,5 nm).
Figure IV.26: Cartographies de la composition
en carbone en 2D pour différentes profondeurs
d’analyse dans un sous-volume de 17,5x17,5x83
nm3 à l’état vieilli neuf mois à l’ambiante pour
 = 3,42 (échantillonnage : 1,5 nm).
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Figure IV.27: Reconstructions 3D de deux sous-volumes sélectionnés à travers des lamelles riches en
carbone, au niveau de zones présentant des teneurs en carbone proches de la stœchiométrie de la cé-
mentite, accompagnées par les profils de concentration en carbone et en silicium (épaisseur du volume
d’échantillonnage de 1 nm) pour (a) un état vieilli un mois et demi à l’ambiante et (b) un état vieilli
neuf mois à l’ambiante. Les trois états correspondent à un échantillon déformé à  = 3,42. Les barres
d’incertitude correspondant aux fluctuations statistiques sont représentées en légère transparence.
par les techniques de caractérisation indirectes et globales n’a pas pu être validé à ce stade
de l’étude. Mais comment expliquer qu’aucune évolution microstructurale n’ait été observée
suite à cette étude du vieillissement par SAT quand, simultanément, nous notons des variations
incontestables de PTE accompagnées de pics exothermiques sur les thermogrammes de DSC?
3.3 Synthèse des résultats et discussion
Les observations directes par SAT de l’effet du vieillissement sur la microstructure perlitique
tréfilée hors d’équilibre ont nécessité la mise en place d’un protocole original afin de s’affran-
chir des hétérogénéités microstructurales des fils liées aux disparités de niveau d’écrouissage des
différentes colonies perlitiques suite au tréfilage. En effet, ce protocole, reposant sur l’analyse
par SAT d’une même pointe à l’état t0 puis après deux vieillissements successifs à température
ambiante (autour de 25°C), permet d’étudier les mêmes lamelles dans les trois états de vieillisse-
ment dans l’idée d’aborder la problématique de la façon la plus analytique possible. Toutefois, les
analyses à l’état t0 présentées au chapitre III ont rapidement mis en évidence une hétérogénéité
à l’échelle même des lamelles : après tréfilage, les lamelles de ferrite présentant des fluctuations
de concentration en carbone (pouvant aller localement de 0,1 % jusqu’à 1,2 % atomique) sont
séparées par des lamelles riches en carbone composées d’une alternance de régions proches de la
stœchiométrie de la cémentite (25 % atomique) et de régions fortement sous-stœchiométriques
© 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon 141
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Chapitre IV – Evolutions microstructurales au cours du vieillissement post-tréfilage
(10 % atomique voire moins). Ces fortes disparités au sein des lamelles rendent évidemment la
comparaison des différents états de vieillissement compliquée bien que les zones analysées soient
très proches.
Ainsi, aucune évolution microstructurale flagrante liée au vieillissement ne semble pouvoir
être mise en évidence à partir de la simple comparaison visuelle des reconstructions en trois
dimensions comme l’illustre la figure IV.21. Des analyses plus approfondies des deux phases ont
alors été effectuées et ont permis de mettre en évidence la diminution de la teneur en carbone
au cours du vieillissement des lamelles de ferrite sursaturées en sortie de tréfilage. Néanmoins, la
destination de ces atomes de carbone n’a pu être déterminée : aucune ségrégation, ni précipitation
n’a été observée dans les lamelles de ferrite et l’analyse plus poussée des ex-lamelles de cémentite
n’a pas permis de conclure sur leur enrichissement en carbone comme avait pu le proposerMaury
[MAU 08]. Cette différence peut toutefois provenir de la taille des zones analysées. En effet, la
profondeur des analyses obtenue dans les travaux de Maury étant plus faible que celle de la
présente étude, il est possible que l’enrichissement observé dans les zones riches en carbone
suite au vieillissement ne soit qu’un effet lié aux hétérogénéités de concentration intrinsèque
à la microstructure déformée. Ce point pourrait ainsi illustrer la problématique du caractère
extrêmement local de la SAT vis à vis de la microstructure fortement hétérogène de l’acier
perlitique écroui.
Dans tous les cas, l’absence d’évolution microstructurale significative au cours du vieillisse-
ment ne semble pas être une conclusion satisfaisante puisque les résultats de PTE et de calori-
métrie indiquent clairement, de leur côté, qu’au cours des traitements de vieillissement, plusieurs
mécanismes métallurgiques se succèdent et modifient la microstructure perlitique hors équilibre.
Ceci est appuyé par la même occasion par les évolutions des propriétés mécaniques au cours du
vieillissement. Ce dernier point sera discuté dans la suite de ce chapitre.
En attendant, comment interpréter ce désaccord entre techniques globales indirectes et tech-
nique locale directe ? En d’autres termes, pourquoi aucune évolution microstructurale n’est dé-
tectée par SAT? Où vont les atomes de carbone qui quittent la ferrite ? Plusieurs éléments de
réponse peuvent être avancés.
En premier lieu, il est envisageable que les modifications de microstructure associées au phé-
nomène de vieillissement n’ait lieu ni au sein des lamelles de ferrite, ni au sein des ex-lamelles
de cémentite, mais plutôt aux interfaces entre les deux phases. En effet, il a été rapporté par
plusieurs auteurs [SEV 91, LAN 95] que les interfaces ferrite / cémentite sont le lieu de stockage
privilégié des dislocations car l’espacement interlamellaire devient inférieur à la taille moyenne
des cellules de dislocations au cours du tréfilage. Ainsi, ces zones interfaciales pourraient proba-
blement attirer les atomes de carbone qui quittent la ferrite sursaturée au cours du vieillissement
et être le siège principal du phénomène de ségrégation et de précipitation de carbures intermé-
diaires. Cependant, comme expliqué au chapitre III, l’étude de l’évolution des interfaces par
SAT n’est pas considérée ici car elle peut être biaisée par des artefacts de mesure influençant de
manière notable les gradients de concentration en carbone à travers les lamelles ou ex-lamelles
de cémentite, ne permettant pas de conclure sur ce point.
Toutefois, d’autres hypothèses peuvent aussi être proposées pour expliquer qu’aucune évolu-
tion claire ne soit visible. Ces dernières sont énumérées ci-dessous.
– Les quantités de carbone mises en jeu au cours du vieillissement (ségrégation et précipita-
tion) sont trop faibles vis à vis des quantités présentes dans les lamelles riches en carbone :
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un retour du carbone vers ces ex-lamelles de cémentite pourrait ne pas être détecté.
– Les phénomènes liés au vieillissement ont-ils lieu au cours du temps de préparation des
pointes à l’ambiante ? En effet, bien que ce temps soit court (environ 45 minutes), il est
envisageable que le vieillissement soit accéléré par la relaxation des contraintes liée au
prélèvement de la pointe dans le fil.
– Les mécanismes et cinétiques de vieillissement sont-ils les mêmes au sein d’une pointe de
taille nanométrique que dans le matériau massif d’origine étudié par les techniques de
caractérisation globales et indirectes ?
– De par la méthode de préparation des pointes, les volumes analysés correspondent au
coeur des fils. Or, une hétérogénéité coeur / peau pourrait exister et les phénomènes de
vieillissement pourraient éventuellement être localisés majoritairement en peau, bien que
cette hypothèse soit en contradiction avec les mesures de PTE réalisées sur un fil ayant
subi une dissolution superficielle (page 108).
– Les analyses réalisées ne sont peut être pas représentatives de ce qu’il se passe au cours du
vieillissement. En effet, l’étude récente de Zhang et al. [ZHA 13] montrent que différents
types de colonies perlitiques peuvent être distingués en fonction de leur orientation initiale
avant tréfilage. D’après les auteurs, les densités de dislocations au sein des différentes
colonies perlitiques sont plus ou moins élevées et pourraient ainsi, peut être, présenter des
comportements au vieillissement dissemblables. Or, la préparation électrochimique utilisée
pour élaborer les pointes pourrait favoriser la sélection des colonies perlitiques possédant
les plus faibles espacements interlamellaires 1 qui, d’après Zhang et al., présenteraient les
plus faibles densités de dislocations.
Bien que les trois premiers points soient inévitables puisque liés au matériau et au prélève-
ment même d’une pointe dans le matériau massif, les deux dernières propositions pourraient
éventuellement être contournées en utilisant un protocole de prélèvement des échantillons sous
FIB (Focused Ion Beam) dans le but de pouvoir sélectionner des régions en surface du fil voire
même de sélectionner le type de colonie perlitique à analyser [ZHA 13]. Notons malgré tout
que les temps de préparation sous FIB sont longs et pourraient induire un vieillissement non
intentionnel de la microstructure.
Dans tous les cas, bien qu’aucune ségrégation ni précipitation des atomes de carbone n’ait
pu être mise en évidence à partir de ces observations, le scénario proposé précédemment n’est
en aucun cas infirmé. En effet, les différents artefacts de mesure cités peuvent potentiellement
expliquer l’absence d’évolution visible.
En conclusion, peu d’évolutions microstructurales ont pu être observées entre un état brut
de tréfilage et les deux états vieillis à l’ambiante. Le résultat le plus probant de l’étude réside
dans les mesures de concentration en carbone de la ferrite qui viennent valider les conclusions
de l’étude par techniques indirectes : la teneur en carbone dans la ferrite diminue avec le
vieillissement. Néanmoins, aucune information concernant la destination de ces atomes de
carbone n’a pu être obtenue : aucune ségrégation, ni précipitation n’a pu être observée. Ceci
n’infirme en rien les hypothèses de mécanismes de vieillissement proposées précédemment du
1. Ce phénomène est lié au fait que les colonies perlitiques présentant des distances lamellaires faibles sont
aussi celles qui présentent le taux de dissolution de la cémentite le plus élevé [SAU 01] les rendant plus difficiles
à attaquer, comme dans le cas de la formation des phases blanches en surface des rails ferroviaires [ZHA 06].
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fait de la précision relative de la SAT et des importants artefacts de mesures qui pourraient
venir masquer les éventuelles évolutions microstructurales recherchées.
4 Relations microstructure-propriétés mécaniques avec le vieillis-
sement
Le vieillissement venant d’être étudié d’un point de vue phénoménologique, il reste mainte-
nant à définir l’influence de ce vieillissement post-tréfilage sur les propriétés mécaniques des fils et
plus particulièrement sur leur comportement en traction, l’essai de traction étant effectivement
le test industriel de référence pour caractériser le fil unitaire avant assemblage.
4.1 Protocole expérimental
Dans cette partie, les cinétiques de vieillissement suivies au travers des essais de traction ont
été obtenues selon un protocole similaire à celui utilisé pour les mesures de PTE. Toutefois les
essais de traction étant destructifs, les traitements ne sont pas cumulatifs et chaque mesure cor-
respond à une moyenne réalisée sur trois essais pour limiter l’effet d’une éventuelle hétérogénéité
de microstructure sur les résultats.
Les cinétiques de vieillissement ont été définies en suivant trois grandeurs caractéristiques
des courbes de traction représentées sur la figure II.28 : la résistance mécanique Rm, la limite
d’élasticité Rp0,2 et l’allongement total à rupture At. De façon analogue à ce qui a été réalisé
dans le cadre des mesures de PTE, nous nous sommes intéressés à la variation des trois grandeurs
caractéristiques mesurées entre l’état brut de tréfilage t0 et un état traité pendant un temps t à
la température T : ∆P (T, t) = P (T, t)− P (t0) (avec P la grandeur caractéristique considérée).
Figure IV.28: Evolution des courbes de traction (contrainte vraie vs déformation vraie) au cours du
vieillissement sur un échantillon déformé à  = 3,05.
Notons qu’une analyse plus fine a été réalisée en traçant les courbes contrainte vraie - dé-
formation vraie (figure IV.28) et en suivant le coefficient d’écrouissage (dσ/d) au cours du
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vieillissement. Toutefois, cette étude n’a pas permis d’obtenir de résultats exploitables du fait
notamment de la présence présumée de contraintes internes hétérogènes dans les échantillons, qui
peuvent avoir une influence non négligeable sur l’allure des courbes de traction, et donc sur la dé-
termination des caractéristiques mécaniques. Ce dernier point pourrait être également à prendre
en compte lors du suivi de la limite d’élasticité au cours du vieillissement puisque l’allure “ar-
rondie” des courbes de traction peut être interprétée par une distribution de cette propriété,
certainement liée aux contraintes internes comme avait pu le proposerMaury [MAU 08]. Néan-
moins, cette dernière avait pu montrer qu’un vieillissement d’une heure à 150°C ne modifiait
globalement pas ces contraintes de façon significative, laissant supposer qu’il est malgré tout
possible de suivre une limite d’élasticité moyenne au cours de nos vieillissements.
4.2 Résultats expérimentaux
Les figures IV.29, IV.30 et IV.31 représentent les cinétiques de vieillissement suivies respec-
tivement par la résistance mécanique, la limite d’élasticité et l’allongement total à rupture pour
les échantillons correspondant aux déformations rationnelles de 1,52 ; 3,05 ; 3,42 et 3,81.
D’après ces résultats, il est possible de distinguer le comportement des échantillons les moins
déformés ( = 1,52 et 3,05) des deux échantillons les plus écrouis ( = 3,42 et 3,81). En effet, dans
le premier cas, il apparait clairement que le vieillissement produit un renforcement progressif
(augmentation de la résistance mécanique et de la limite d’élasticité) associé à une perte de duc-
tilité (diminution de l’allongement à rupture). Ce phénomène est suivi, pour les vieillissements
à 150°C les plus longs, par un léger adoucissement du matériau (diminution de la résistance et
augmentation de la ductilité). Dans le cas des échantillons fortement écrouis, au contraire, les
cinétiques de vieillissement semblent perturbées et difficilement définissables : la fragilité des
fils ne permet pas de déterminer leur limite d’élasticité et semble être à l’origine des variations
de résistance mécanique négatives observées. Notons néanmoins que cette fragilité semble s’at-
ténuer pour les temps de vieillissement les plus longs à 150°C pour lesquels nous notons une
augmentation de ∆Rm et de ∆At, assez importante pour atteindre des valeurs positives cette
fois.
Ceci étant dit, afin de simplifier l’analyse, considérons dans un premier temps les deux échan-
tillons les moins déformés. Tout comme dans le cas des mesures de PTE, deux points essentiels
sont à relever. Dans un premier temps, plus l’écrouissage des échantillons est important, plus
l’amplitude de variation est importante. Dans un second temps, l’augmentation de la tempéra-
ture de traitement entraine ici aussi un décalage des cinétiques vers les temps les plus courts
rendant compte une nouvelle fois du caractère thermiquement activé des mécanismes métallur-
giques mis en jeu.
Des équivalences temps-températures ont ainsi pu être réalisées suivant la relation IV.1 pour
chaque grandeur et chaque déformation étudiées. Les résultats obtenus pour les échantillons
déformés à  = 1,52 et à  = 3,05 étant fortement similaires, seules les courbes relatives à
l’échantillon le plus écroui sont présentées ici (figure IV.32).
Contrairement aux courbes maîtresses d’évolution du PTE, une seule énergie d’activation,
de 110 kJ/mol, est nécessaire pour définir les courbes maîtresses d’évolution des caractéristiques
mécaniques à 20°C. Il n’est donc pas possible, à priori, de distinguer les deux premiers stades de
vieillissement à partir de ces résultats de caractérisation mécanique. Ceci provient certainement
d’une dispersion plus importante des données qui pourraient venir masquer le palier séparant
les deux stades visibles en PTE. De plus, il est important de remarquer que les traitements
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(a) (b)
(c) (d)
Figure IV.29: Cinétiques de vieillissement suivies par mesures de la résistance mécanique Rm en traction,
de l’acier perlitique tréfilé à (a)  = 1,52, (a)  = 3,05, (c)  = 3,42 et (d)  = 3,81.
(a) (b)
Figure IV.30: Cinétiques de vieillissement suivies par mesures de la limite d’élasticité Rp0,2 en traction,
de l’acier perlitique tréfilé à (a)  = 1,52 et (b)  = 3,05.
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(a) (b)
(c) (d)
Figure IV.31: Cinétiques de vieillissement suivies par mesures de l’allongement total à rupture Rp0,2 en
traction, de l’acier perlitique tréfilé à (a)  = 1,52, (a)  = 3,05, (c)  = 3,42 et (d)  = 3,81.
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(a) (b)
(c)
Figure IV.32: Courbes maîtresses d’évolution à 20°C de (a) la résistance mécanique, (b) la limite d’élas-
ticité et (c) l’allongement total à rupture en traction d’un fil écroui à  = 3,05. Ces courbes ont été
obtenues par équivalence temps-température en appliquant une énergie d’activation de 112 kJ/mol. Les
traits en pointillés symbolisent la séparation entre les stades de vieillissement détectés par PTE.
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Relations microstructure-propriétés mécaniques avec le vieillissement
thermiques réalisés pour l’étude sont en majorité situés dans le domaine du second stade de
vieillissement, comme l’illustrent, sur la figure IV.32, les droites grises en pointillés, représenta-
tives des temps caractéristiques des stades déterminés par PTE. Cette constatation semble alors
être à l’origine de la similitude de l’énergie d’activation appliquée ici avec celle du second stade
de vieillissement déterminée par mesures de PTE.
Dans tous les cas, il semble que les deux premiers stades de vieillissement puissent être
associés à un renforcement du matériau, défini par une augmentation de la résistance mécanique
et de la limite d’élasticité, concomitante à une diminution de l’allongement total à rupture. Au
contraire, le troisième stade est caractérisé, de son côté, par une évolution inverse des propriétés
mécaniques définissant un adoucissement du matériau.
Le tableau IV.9 répertorie les évolutions des propriétés mécaniques mesurées à la fin du
premier et du second stade de vieillissement dans le cas des deux échantillons les moins écrouis.
Diamètre [mm] Déformation Premier stade Second stade∆Rp0.2 ∆Rm ∆At ∆Rp0.2 ∆Rm ∆At
0,81 1,52 50 50 -0,4 350 150 -1,0
0,38 3,05 200 100 -0,3 400 150 -0,7
Table IV.9: Amplitudes d’évolution des propriétés mécaniques induites par les deux premiers stades
de vieillissement mesurées pour les deux échantillons les moins écrouis à partir des courbes maîtresses
d’évolutions des propriétés à 20°C. Les variations de Rp0,2 et Rm sont données en MPa, les variations de
At, quant à elles, sont données en %.
Ces résultats mettent en évidence un durcissement plus marqué au cours du second stade
que pendant le premier stade de vieillissement, bien que les mesures de PTE, de leurs côtés,
montrent que l’amplitude des deux stades de vieillissement est sensiblement la même. Ceci
semble indiquer que le mécanisme associé au second stade de vieillissement a bien un effet
durcissant plus important que celui du premier stade, ce qui apparait en adéquation avec les
hypothèses avancées pour interpréter ces stades.
Concernant les deux échantillons les plus écrouis ( = 3,42 et  = 3,81), les cinétiques étant
trop perturbées pour déterminer l’énergie d’activation nécessaire à l’obtention d’une courbe
maîtresse unique à 20°C par la méthode de l’équivalence temps-température utilisée jusqu’ici,
nous avons décidé d’imposer l’énergie d’activation déterminée pour les plus faibles déformations,
de 110 kJ/mol. Les courbes ainsi obtenues pour la déformation  = 3,81 sont représentées sur
la figure IV.33.
Ces courbes maîtresses, ainsi obtenues, montrent que le comportement fragile des fils est
notable tout au long du premier et du second stade de vieillissement et que le troisième stade
serait à l’origine du regain de ductilité mentionné plus haut, avec le passage de ∆Rm en valeurs
positives et l’augmentation de l’allongement à rupture.
Avant de poursuivre avec l’analyse plus approfondie de l’influence des stades de vieillissement
sur les propriétés mécaniques des fils, il apparait nécessaire de discuter de ces évolutions des ca-
ractéristiques mécaniques vis à vis de l’analogie avec la martensite réalisée au cours du chapitre
III ainsi qu’au cours de l’analyse des thermogrammes de calorimétrie en début de chapitre. En
effet, les hypothèses de scénario de vieillissement tirées des résultats de PTE et de calorimé-
trie semblent indiquer une forte similitude entre les évolutions microstructurales apparaissant
au cours du vieillissement des aciers perlitiques fortement écrouis et celles survenant lors du
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(a) (b)
Figure IV.33: Courbes maîtresses d’évolution à 20°C de (a) la résistance mécanique et (b) l’allongement
total à rupture en traction d’un fil écroui à  = 3,81. Ces courbes ont été obtenues par équivalence temps-
température en imposant une énergie d’activation de 110 kJ/mol. Les traits en pointillés symbolisent la
séparation entre les stades de vieillissement détectés par PTE.
revenu des aciers martensitiques. Toutefois, concernant l’évolution des propriétés mécaniques,
le durcissement observé dans le cadre des deux premiers stades de vieillissement pour l’acier
perlitique écroui est en opposition avec l’adoucissement généralement observé au cours du re-
venu des aciers martensitiques [SPE 72]. Seuls les aciers possédant une température de début
de transformation martensitique (Ms) relativement faible peuvent potentiellement présenter un
stade de léger durcissement pour les temps courts et basses températures de vieillissement, du
fait de la ségrégation du carbone sur les dislocations. Au contraire, dans le cas de température
Ms plus élevée, ce stade a lieu directement au cours de la trempe et aucun durcissement n’est
observé par la suite au cours du revenu [SPE 72]. Concernant les précipités de type carbures
, il a été montré qu’ils engendraient un adoucissement contrairement à ce qui se passe dans
la ferrite. Toutefois, notons que les temps de traitement mis en jeu dans cette thèse sont plus
courts que ceux réalisés dans les études sur les aciers martensitiques. Ainsi, les phénomènes
de durcissement liés aux premiers instants de vieillissement pourraient s’en retrouver masqués,
notamment lors de la précipitation de petits carbures  cohérents.
Ainsi, malgré des évolutions microstructurales proches, l’analogie entre les deux types d’aciers
(ie. martensitique et perlitique écroui) ne semble plus difficile à réalisée pour l’analyse des pro-
priétés mécaniques. Cette constatation, bien qu’étonnante, pourrait éventuellement être expli-
quée par les différences de structure, de densité de défauts entre les deux aciers, de la localisation
des précipités entre les deux types d’acier ou encore de l’hétérogénéité microstructurale de l’acier
perlitique contrairement à l’acier martensitique.
Les évolutions des propriétés mécaniques en traction viennent d’être étudiées et confron-
tées avec les stades de vieillissement détectés par mesures de PTE. Les premières conclusions
montrent que les deux premiers stades de vieillissement induisent un renforcement du ma-
tériau et qu’à l’inverse, le troisième stade aurait un effet adoucissant sur les propriétés
mécaniques. Il est maintenant nécessaire de confronter le scénario de vieillissement pro-
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posé précédemment à ces résultats de caractérisation mécanique, dans le but d’apporter des
éléments de confirmation aux différents mécanismes proposés.
4.3 Influence des stades de vieillissement sur les propriétés mécaniques
4.3.1 Influence de la ségrégation du carbone sur les dislocations
Il est bien connu que la ségrégation des atomes de carbone autour des dislocations, au cours du
vieillissement des aciers, provoque un durcissement important lié à la formation d’atmosphères
de Cottrell bloquant le mouvement des dislocations [COT 49, WIL 60, ELS 93, WAT 03]. Ce
phénomène, très étudié dans le domaine des aciers ultra-bas carbone pour application automo-
bile, est à la base du mécanisme de durcissement dit par “bake-hardening” ou BH consistant
à durcir les tôles de carrosserie, après emboutissage, par un vieillissement lors de la cuisson
de la peinture. Ce terme BH est maintenant utilisé plus généralement pour caractériser l’aug-
mentation de la limite d’élasticité d’un acier au cours d’un vieillissement à des températures
quelconques, après une déformation. Cet effet est couramment représenté par la variation de la
limite d’élasticité en fonction de la teneur en carbone ségrégée sur les dislocations [MAS 04].
Dans cette idée, la figure IV.34 représente la variation de la limite d’élasticité d’un échantillon
tréfilé à  = 3,05 en fonction de la quantité d’atomes de carbone qui quittent la solution solide,
déterminée précédemment par mesures de PTE (figure IV.11) au cours du premier stade de
vieillissement à 20°C.
Figure IV.34: Evolution de la limite d’élasticité au cours du premier stade de vieillissement à 20°C en
fonction de la teneur en carbone qui quitte la solution solide sur un échantillon déformé à  = 3,05.
Malgré la dispersion, certainement due majoritairement à l’imprécision de la mesure de la
limite d’élasticité du fil, nous retrouvons bien une augmentation linéaire de la limite d’élasticité
avec l’augmentation de la teneur en carbone ségrégé sur les dislocations, comme avaient pu le
mettre en évidence Massardier et al. [MAS 04] dans le cas d’acier ultra-bas carbone (figure
I.21). Notons, de plus, la forte similitude entre les pentes obtenues au travers de ces deux études :
dans les deux types d’acier, il semble que la ségrégation de 20 ppm de carbone engendre une
augmentation de la limite d’élasticité de l’ordre de 40 MPa.
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Concernant la résistance mécanique cette fois, d’après la littérature, elle ne devrait pas être
sensible à la formation des atmosphères de Cottrell mais seulement à la précipitation de particules
autour des dislocations [WIL 60, ZHA 00b, ZHA 00a, ZHA 01]. Or, bien que l’ensemble des
travaux de thèse semble converger vers un mécanisme de ségrégation des atomes de carbone sur
les dislocations au cours du premier stade de vieillissement, la résistance mécanique évolue de
façon identique à la limite d’élasticité, avec la teneur en carbone ségrégé. La même constatation
a été faite par Lavaire [LAV 01] dans le cas des aciers ultra-bas carbone sans pour autant
pouvoir l’expliquer physiquement de manière claire.
D’après le tableau IV.9, ce premier stade de vieillissement semble être sensible à l’écrouissage :
à l’exception de la variation de l’allongement à rupture, les propriétés mécaniques augmentent
fortement entre la déformation rationnelle de 1,52 et celle de 3,05. Ce résultat est en accord
avec le mécanisme de vieillissement proposé puisque plus la teneur en carbone en solution est
importante et plus la densité de dislocations est élevée, plus le phénomène de ségrégation attendu
devrait être considérable, engendrant ainsi un durcissement plus marqué du matériau.
Notons, enfin, que l’effet de durcissement intrinsèque au phénomène de ségrégation des atomes
de carbone interstitiels peut être sous-estimé ici du fait du départ des atomes de carbone de la
solution solide. En effet, il a été montré au chapitre III que les atomes de carbone en position
interstitielle participaient de façon significative au renforcement du fil au cours de la déformation
(figure III.8). Ainsi, leur départ de la ferrite au cours du vieillissement devrait provoquer un
adoucissement de l’acier compensé par le durcissement associé à la formation des atmosphères
de Cottrell.
4.3.2 Influence de la précipitation de carbures intermédiaires
Dans une ferrite sursaturée en carbone, suivant la nature des précipités formés, il est pos-
sible d’observer soit un durcissement de la matrice, avec les carbures “basse température” ou les
carbures  les plus fins, soit un adoucissement de celle-ci, avec les carbures  les plus grossiers
ou encore la cémentite [KEH 63, ABE 84]. Ces évolutions sont liées au caractère cohérent ou
non du précipité, qui détermine le comportement des dislocations vis à vis de ces précipités
(contournement ou cisaillement) ainsi qu’à la fraction volumique et aux dimensions des parti-
cules. En règle générale, plus la température de vieillissement est faible, plus les précipités sont
cohérents (métastables), petits et finement dispersés et plus l’amplitude du durcissement est
importante [LES 61, ABE 84, BIC 85]. Un parallèle avec le système AlCu (zones GP, θ’, θ”)
semble pertinent. Dans tous les cas, un adoucissement peut être remarqué avec la coalescence de
précipités cohérents dont la taille dépasse la taille critique de durcissement, ou éventuellement
avec le passage d’un type de précipité à un autre plus stable et grossier, comme dans le cas de
la transformation des carbures intermédiaires, de type  ou η, en cémentite.
Ainsi l’évolution des propriétés mécaniques au cours de ce second stade semble en parfaite
adéquation avec les résultats obtenus dans les parties précédentes de ce chapitre concernant le
mécanisme de vieillissement proposé. Néanmoins, comment expliquer que des précipités engen-
drant un tel renforcement du matériau n’aient pas été mis en évidence au cours des analyses
par SAT? Deux points sont alors à prendre en compte. D’une part, la faible taille de ces pré-
cipités ou amas durcissants peut éventuellement rendre leur observation difficile. D’autre part,
il se pourrait que leur formation ait lieu à proximité des interfaces entre la ferrite et les ex-
lamelles de cémentite. Or, comme mentionné au chapitre III, l’analyse de ces zones interfaciales
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est rendue délicate par les différents artefacts de mesure relatifs à l’étude d’un matériau bi-
phasé, ne permettant pas de mettre en évidence de petits amas ou précipités. En outre, cette
hypothèse concernant la localisation des précipités semble en bonne adéquation avec le niveau
de renforcement mesuré au cours du second stade de vieillissement : la précipitation de fins
carbures intermédiaires cohérents ou encore la formation d’amas de carbone pourraient être à
l’origine d’un blocage des sources de dislocations situées aux interfaces (figure I.18) expliquant
le renforcement du matériau.
D’après le tableau IV.9, le renforcement au cours de ce second stade semble peu influencé par
l’écrouissage du fil considéré, contrairement à l’amplitude des variations de PTE mesurées au
cours de ce stade. Ceci est relativement étonnant puisque les mesures de PTE montraient que
l’amplitude du stade augmentait avec l’écrouissage et que d’autant plus de carbone quittaient
la solution solide pour précipiter. Ceci pourrait ainsi indiquer une saturation de l’effet des préci-
pités sur le renforcement. Il serait toutefois nécessaire d’approfondir ce résultat avant de conclure.
En poursuivant le vieillissement, la diminution conjointe de la résistance mécanique ainsi que
de la limite d’élasticité, accompagnée par l’augmentation de la ductilité, semble, à son tour, pou-
voir correspondre au phénomène de transformation des carbures intermédiaires métastables en
cémentite. Ce troisième stade serait à l’origine du regain de plasticité des fils fortement écrouis,
fragiles dans les deux premiers stades de vieillissement. Les temps et températures associés à
ce troisième stade n’étant pas au cœur de la problématique de ce travail de thèse, aucun ren-
seignement complémentaire n’a permis d’interpréter ce phénomène. Il pourrait toutefois être
intéressant d’approfondir ces analyses afin de comprendre comment ce troisième stade peut in-
duire un tel regain de plasticité.
Les cinétiques de vieillissement suivies au travers des essais de traction semblent être
compatibles, à priori, avec les mécanismes de vieillissement déterminés au début de ce cha-
pitre. En effet, bien que les deux premiers mécanismes ne puissent être distingués sur les
courbes maîtresses d’évolution de propriétés mécaniques à 20°C, ces deux stades de vieillis-
sement ont pu être associés à un durcissement des fils, ce qui semble en accord avec les
mécanismes de ségrégation des atomes de carbone sur les dislocations ainsi que de précipi-
tation de fins carbures intermédiaires cohérents ou d’amas d’atomes de carbone. L’absence
de ces petits précipités des analyses réalisées en SAT pourrait alors être expliquée par leur
localisation aux interfaces entre la ferrite et les ex-lamelles de cémentite. Le renforcement
mesuré au cours de ce second stade serait alors dû à un blocage des sources de dislocations
situées dans ces zones interfaciales. Par la suite, l’adoucissement observé pour des temps
correspondant au troisième stade de vieillissement permet à nouveau d’appuyer l’hypothèse
d’une transformation des carbures intermédiaires en cémentite. Enfin, bien que ce phéno-
mène nécessite une analyse plus approfondie, il semblerait que ce troisième stade soit à
l’origine d’un regain de plasticité des fils initialement fragiles en sortie de tréfilage.
5 Le phénomène de vieillissement dynamique
Depuis le début de ce chapitre traitant sur le vieillissement des aciers perlitiques fortement
écrouis, seul le vieillissement statique, correspondant au changement de propriétés d’un matériau
© 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon 153
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Chapitre IV – Evolutions microstructurales au cours du vieillissement post-tréfilage
au cours du temps à une température donnée, a été étudié. Un autre type de vieillissement doit
toutefois être pris en compte dans le cadre de cette étude. Ainsi, cette partie est consacrée
à l’étude du vieillissement dynamique, correspondant au vieillissement qui a lieu pendant la
déformation plastique au cours du tréfilage sous l’effet de l’échauffement en filière.
Cet échauffement, mal connu du fait notamment des difficultés techniques pour mesurer la
température du fil lors de son passage dans la filière, a fait l’objet de différentes études dans le
but de le modéliser [ELD 98, LEE 10]. Il a ainsi été montré que la température du fil pouvait
atteindre localement plus de 200°C, température d’autant plus importante que le tréfilage est
rapide et que la déformation rationnelle est élevée [LEE 10].
Ce phénomène de vieillissement dynamique a ainsi pu être mis en évidence à travers les
cinétiques de vieillissement suivies par PTE pour différentes vitesses de tréfilage. En effet, au
cours de ces travaux de thèse, l’acier de référence étudié a été tréfilé à 10 m/s et 20 m/s, vitesses
correspondant au tréfilage de la dernière filière de la gamme, d’un diamètre de 0,26 mm. Il faut
alors noter que dans un schéma de tréfilage conventionnel, la vitesse de tréfilage n’est pas la
même quel que soit le diamètre de la filière. En effet la conservation du débit volumique au
cours du tréfilage induit obligatoirement une augmentation de la vitesse avec la diminution de
la section du fil. Pour connaître les vitesses correspondant aux autres filières, il est nécessaire de
considérer l’équation IV.6 où Vi correspond à la vitesse en sortie de filière i et Vj correspond à
la vitesse en sortie de filière j, i et j étant leurs diamètres respectifs.
Vi = Vj .
2j2i (IV.6)
Ainsi, considérons la comparaison des courbes maîtresses d’évolution du PTE à 20°C entre
deux fils tréfilés à 6,7 m/s ou 10 m/s et 13,4 m/s ou 20 m/s (en fonction du diamètre du fil
considéré) pour une déformation de  = 3,42 et  = 3,81, représentée sur la figure IV.35.
L’analyse des résultats obtenus pour  = 3,42 indique que la vitesse de tréfilage n’a que très
peu d’influence sur le vieillissement de l’acier perlitique tréfilé. En effet, les courbes maîtresses
obtenues pour les deux vitesses de tréfilage se superposent relativement bien en valeurs relatives
et absolues même si l’on peut noter que la courbe (en absolu) de l’acier tréfilé à la vitesse la
plus élevée est légèrement décalée vers le haut au début du vieillissement.
Au contraire, la comparaison des courbes maîtresses en valeurs relatives associées à  = 3,81
indique que l’augmentation de la vitesse de tréfilage de 10 m/s à 20 m/s engendre une diminution
de l’amplitude de variation du PTE. Si maintenant ces courbes maîtresses sont représentées en
valeurs absolues, il apparait que la différence entre les deux courbes est liée au premier stade de
vieillissement puisqu’elles se superposent pendant le second stade. Il semble ainsi que la valeur
de PTE correspondant à l’état t0 du fil tréfilé à 20 m/s soit plus élevée que celle du fil tréfilé à
10 m/s.
Cette différence semble donc être interprétable en terme de vieillissement dynamique. En
effet, comme évoqué précédemment, la vitesse de déformation de 20 m/s associée à la forte
déformation de 3,81 devrait provoquer un échauffement du fil supérieur à celui obtenu pour une
vitesse de 10 m/s. Cet échauffement pourrait ainsi favoriser la ségrégation des atomes de carbone
sur les dislocations au cours du tréfilage. Le vieillissement statique réalisé par la suite s’en verrait
ainsi diminué sans pour autant être modifié du point de vue des mécanismes ni des cinétiques.
Au final, la quantité totale de carbone ségrégé devrait être identique à celle correspondant aux
atomes ségrégés sur les dislocations au cours d’un vieillissement statique post-tréfilage seul (sans
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(a) (b)
(c) (d)
Figure IV.35: Comparaison des courbes maîtresses d’évolution du PTE à 20°C en fonction de la vitesse
de tréfilage pour  = 3,42 (a) en valeurs relatives par rapport à l’état t0 et (b) en valeurs absolues ainsi
que pour  = 3,81 (c) en valeurs relatives par rapport à l’état t0 et (d) en valeurs absolues.
vieillissement dynamique préalable).
Il apparait ainsi qu’il existe un couple vitesse de tréfilage - déformation rationnelle pour lequel
le vieillissement dynamique est exacerbé et vient limiter le vieillissement statique post-tréfilage
de manière conséquente.
Notons malgré tout qu’un échauffement du fil plus ou moins important est attendu quelle
que soit la déformation rationnelle considérée [LEE 10]. Ainsi, un phénomène de vieillissement
dynamique d’amplitude plus ou moins élevée pourrait avoir lieu au cours du tréfilage. Bien qu’il
ne soit pas possible à priori de le quantifier aisément du fait du manque d’information au sujet des
températures mises en jeu, il est nécessaire de garder à l’esprit que ce phénomène pourrait induire
la sous-estimation des quantités de carbone ségrégées sur les dislocations au premier stade de
vieillissement (figure IV.11). Ceci est conforté par le fait que les quantités de carbone ségrégées
au cours du premier stade du vieillissement statique sont relativement faibles (< 100 ppm). Or,
dans un acier fortement déformé, la saturation des dislocations est obtenue pour des teneurs
en carbone plus élevées laissant supposer que du carbone a déjà ségrégé sur les dislocations au
cours du tréfilage. Néanmoins, bien qu’il puisse avoir un effet sur l’amplitude du premier stade
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Chapitre IV – Evolutions microstructurales au cours du vieillissement post-tréfilage
notamment, le vieillissement dynamique ne remet en aucun cas en cause les hypothèses avancées
jusque là concernant les mécanismes métallurgiques et les cinétiques associés aux deux stades.
6 Conclusion du chapitre IV
L’objectif principal de ce chapitre consistait à déterminer les mécanismes physiques mis en
jeu au cours du vieillissement des fils d’acier perlitique fortement écrouis, permettant un retour
de la microstructure hors d’équilibre en sortie de tréfilage vers un état thermodynamiquement
plus stable. Dans ce cadre, le couplage des techniques indirectes globales que sont le PTE et
la calorimétrie différentielle à balayage, associées à une caractérisation mécanique au cours du
vieillissement, ont permis de mettre en évidence l’existence de trois stades de vieillissement à
20°C.
Ainsi, le premier stade a pu être assimilé à un phénomène de ségrégation des atomes de
carbone sur les dislocations, engendrant un durcissement de l’acier par épinglage de ces der-
nières comme l’avaient déjà suggéré un certain nombre d’auteurs [YAM 76, KEM 90, BUO 98].
L’identification de ce phénomène est fondée sur la détermination de son énergie d’activation, de
l’ordre de 90 kJ/mol, à partir des équivalences temps-température effectuées sur les cinétiques
de PTE ainsi qu’à partir de la méthode de Kissinger permettant d’analyser les thermogrammes
de calorimétrie. De la même façon, il a pu être montré que l’exposant temporel de 2/3, proposé
par Cottrell et Bilby [COT 49] ainsi que par Harper [HAR 51] pour la formation d’atmo-
sphères de Cottrell, permettait d’obtenir un ajustement de la cinétique du premier stade très
satisfaisante, appuyant ainsi l’hypothèse du mécanisme de ségrégation des atomes de carbone
sur les dislocations. Une estimation de la quantité de carbone ségrégée à travers les mesures de
PTE et de résistivité électrique ont permis de mettre en évidence que, bien que croissante avec
la déformation rationnelle du fil, elle reste faible vis à vis de la teneur en carbone remise en
solution solide suite à la dissolution de la cémentite. Il en découle que, suite à ce premier stade
de vieillissement, la ferrite reste sursaturée en carbone ce qui explique par conséquent l’existence
d’un second stade de vieillissement.
Ce deuxième mécanisme de vieillissement a ainsi été associé à une précipitation de car-
bures intermédiaires, de façon analogue au second stade de vieillissement d’aciers martensitiques
[MIT 88, MOR 01, WAT 06], contrairement aux études antérieures qui expliquaient les évolu-
tions microstructurales dans cette gamme de température par une dissolution thermiquement
activée de la cémentite [YAM 76, KEM 90, BUO 98, AER 96, TAK 12]. Cette conclusion repose
sur l’analyse des courbes de PTE (qui n’est pas compatible avec l’hypothèse d’une dissolution
de la cémentite au cours du vieillissement) et sur l’énergie d’activation de 110 kJ/mol environ,
déterminée à partir des équivalences temps-température des mesures de PTE ainsi que des ana-
lyses calorimétriques. Cette valeur est en effet semblable à celle relevée pour la précipitation
de carbures intermédiaires de type  ou η dans la martensite. De plus, l’exposant d’Avrami de
1/3, imposé d’après les travaux de Lement et Cohen [LEM 56] pour l’ajustement des courbes
maîtresses dans cette gamme de couples temps-température, fournit une courbe modèle très
convaincante. Enfin, la localisation de ces précipités ou amas au niveau des interfaces entre la
ferrite et les ex-lamelles de cémentite pourrait être à l’origine du blocage des sources de dislo-
cations situées aux interfaces ce qui permettrait d’expliquer le durcissement significatif des fils
au cours du second stade de vieillissement.
Aussi, l’adoucissement des fils observé avec l’apparition du troisième stade de vieillissement
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Conclusion du chapitre IV
semble pouvoir être interprété par une transformation de ces fins précipités cohérents ou semi-
cohérents en carbures plus stables et plus grossiers de type cémentite. Ceci est appuyé par la
détermination de l’énergie d’activation de ce troisième stade à partir des analyses calorimé-
triques. En effet, l’énergie déterminée, de l’ordre de 190 kJ/mol, est fortement similaire à celle
correspondant à la précipitation de cémentite [MIT 88, MOR 01, WAT 06] au cours du revenu
de martensites.
Bien que l’ensemble de ces résultats convergent vers un scénario de vieillissement solide,
l’illustration de ces conclusions à travers l’utilisation d’une technique directe telle que la SAT
aurait été souhaitable pour confirmer l’ensemble des phénomènes proposés. Cependant, les ana-
lyses réalisées n’ont pas permis de mettre en évidence d’importantes évolutions microstructurales
au cours du vieillissement. Seule une diminution de la concentration en carbone de la ferrite a
été observée, validant ainsi les conclusions de l’étude par techniques indirectes. Néanmoins, le
devenir de ces atomes de carbone qui quittent la solution sursaturée n’a pas pu être défini à par-
tir de ces résultats. Ceci n’invalide pas pour autant le scénario proposé précédemment puisque
les différentes évolutions microstructurales recherchées pourraient être masquées par différents
artefacts de mesures. Finalement, dans le but de confirmer de façon directe la présence de tels
précipités et déterminer leur nature exacte, une analyse approfondie en microscopie électro-
nique en transmission pourrait être nécessaire. Toutefois, l’hétérogénéité de la microstructure
rend la détection de ces précipités difficiles et un protocole de suivi du vieillissement in-situ en
microscopie, similaire à celui utilisé en SAT, devrait être développé.
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Conclusions et perspectives
L’objectif de ce travail de thèse était de contribuer à la compréhension des mécanismes mi-
crostructuraux mis en jeu lors de la déformation plastique et du vieillissement post-tréfilage d’un
acier perlitique à 0,9 % massique en carbone fortement écroui. Une approche originale combinant
principalement des techniques de caractérisation globales et indirectes a été mise en place afin
d’apporter un faisceau d’éléments permettant de converger vers un scénario commun. Le choix
de cette stratégie expérimentale a reposé essentiellement sur la difficulté manifeste des études
antérieures à aboutir à une conclusion commune. En effet, l’hétérogénéité de la microstructure
écrouie ou encore le vieillissement non-intentionnel après tréfilage à température ambiante ne
semblent pas toujours être pris en compte dans la littérature et pourraient conduire à d’impor-
tantes différences.
Ainsi, dans un premier temps, un protocole de stockage des échantillons après tréfilage a
été mis en place. En effet, les cinétiques d’évolution des mesures de PTE à 20°C ont indiqué
qu’une évolution microstructurale des échantillons écrouis avait lieu dès les premiers instants
du vieillissement, mettant en évidence la nécessité de bloquer ce vieillissement non intentionnel
avant analyse. Après différents essais, la température de stockage des échantillons a été fixée à
-80°C sur le long terme. La mise en place de ce protocole a ainsi constitué un point primordial
dans la suite des travaux de thèse puisqu’il a été le garant de la conservation de la microstructure
brute de tréfilage avant les différentes analyses. Cette maîtrise du vieillissement post-tréfilage
peut permettre d’interpréter les différences de résultats entre la présente étude et les données
de la littérature.
Par la suite, le suivi par PTE, spectroscopie mécanique et résistivité électrique de l’évolution
du matériau en sortie de tréfilage (état t0) en fonction de la déformation rationnelle a permis
d’identifier deux tendances distinctes de l’évolution des propriétés étudiées avec la déformation.
Ainsi, pour les déformations inférieures à 1,5, seules des évolutions morphologiques de la perlite
telles que l’affinement et l’alignement lamellaire, ont été détectées à l’aide des trois techniques
expérimentales. Concernant les déformations rationnelles supérieures à 1,5, les trois méthodes de
caractérisation ont montré une augmentation de la teneur en carbone en solution solide dans la
ferrite, indiquant ainsi l’apparition du phénomène de dissolution de la cémentite assistée par les
fortes déformations plastiques, déjà reportée dans la littérature. L’apport principal de ce travail
de thèse dans le cadre du suivi des évolutions microstructurales au cours du tréfilage repose donc
sur la concordance des trois techniques expérimentales concernant la localisation des atomes de
carbone provenant de la cémentite après sa décomposition. Les résultats ont en effet indiqué de
façon fiable que ces atomes se trouvent, au moins en partie, en solution dans la ferrite en sortie
de tréfilage et viennent réfuter certaines études qui proposent, de leur côté, une ségrégation des
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atomes de carbone, provenant de la cémentite, sur les défauts microstructuraux formés au cours
de l’écrouissage ou encore celles qui associent la décomposition de la cémentite à un phénomène
thermiquement activé au cours du vieillissement post-tréfilage.
Les estimations des quantités moyennes de carbone dissout dans la ferrite, réalisées à partir
des mesures de PTE et de résistivité électrique et confirmées par la suite par analyse en SAT,
indiquent clairement une sursaturation de la ferrite en carbone pouvant atteindre localement
plus de 1 % atomique. Cette sursaturation semble pouvoir être expliquée par la formation d’une
maille “pseudo-martensitique” assistée par déformation plastique. Cette microstructure obtenue
après tréfilage apparaît ainsi être hors équilibre, ce qui justifie le phénomène de vieillissement
post-tréfilage observé, associé à un retour de la microstructure à un état énergétiquement plus
stable.
Cette évolution de la microstructure fortement écrouie au cours d’un vieillissement post-
tréfilage a, par la suite, été étudiée à travers le couplage de deux techniques de caractérisation
indirectes globales, le PTE et la calorimétrie, associées à une caractérisation mécanique au
cours du vieillissement. L’ensemble de ces techniques ont ainsi permis de mettre en évidence
trois stades de vieillissement à 20°C.
Ainsi, un premier stade de vieillissement, associé à une phase de durcissement, et présentant
une énergie d’activation de l’ordre de 90 kJ/mol et un exposant d’Avrami de 2/3, a pu être
identifié comme un phénomène de ségrégation des atomes de carbone présents en sursaturation
dans la ferrite, sur les défauts microstructuraux créés au cours de la déformation plastique. Du
point de vue des propriétés mécaniques, cette ségrégation semble provoquer un durcissement
de l’acier comparable à celui des aciers dits à “bake-hardening”, avec une augmentation de la
limite d’élasticité d’environ 40 MPa pour une quantité de carbone ségrégée de l’ordre de 20
ppm. Les estimations des quantités de carbone mises en jeu semblent d’ailleurs indiquer que la
sursaturation de la ferrite persiste après ce premier stade de vieillissement pouvant ainsi justifier
en partie l’existence d’un second mécanisme.
Celui-ci, présentant une énergie d’activation de l’ordre de 110 kJ/mol et un exposant d’Avrami
de 1/3, a été assimilé à la formation d’amas de carbone ou encore à la précipitation de carbures
intermédiaires, de façon analogue à ce qui est observé au cours du revenu d’aciers martensitiques.
Néanmoins, aucune observation en microscopie électronique en transmission de ces précipités n’a
pu être réalisée, empêchant ainsi la détermination de leur nature exacte. Seule une hypothèse
concernant leur localisation au niveau des interfaces entre la ferrite et les ex-lamelles de cémen-
tite a pu être avancée pour rendre compte à la fois de l’important durcissement relatif à ce stade
de vieillissement et de l’absence de confirmation visuelle de l’existence de ces précipités par SAT.
En effet, la mise en évidence par SAT de tels amas ou fins précipités dans les zones interfaciales
est rendue difficile par les différents artefacts de mesure ainsi que par l’hétérogénéité intrinsèque
du matériau. Cette localisation des précipités pourrait alors induire un blocage des sources de
dislocations situées aux interfaces et justifier ainsi du durcissement significatif mesuré au cours
du second stade de vieillissement.
Un adoucissement de l’acier a ensuite pu être noté avec l’apparition d’un troisième stade
de vieillissement. En continuant l’analogie avec le revenu des aciers martensitiques, ce nouveau
mécanisme possédant une énergie d’activation de l’ordre de 190 kJ/mol, a pu être lié à la
transformation des carbures intermédiaires en cémentite, plus stable.
Ce scénario est résumé schématiquement sur la figure ci-dessous.
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Bien que l’ensemble des techniques globales indirectes utilisées semblent corroborer ce scéna-
rio, aucune observation directe des phénomènes proposés n’a pu être réalisée par SAT. Seule une
diminution de la teneur en carbone dans la ferrite a pu être mesurée au cours d’un vieillissement
in-situ à température ambiante à l’aide de cette technique. Malgré le fait que cette méthode
n’apporte pas de confirmation visuelle au scénario décrit ci-dessus, elle ne l’invalide pas pour
autant puisque plusieurs artefacts de mesure pourraient expliquer qu’aucune évolution micro-
structurale ne soit observée. Dans ce cadre, la première perspective de ces travaux de thèse
concerne la mise en place d’une analyse approfondie de la microstructure au cours du vieillis-
sement par microscopie électronique en transmission, technique qui a l’avantage d’être sensible
à la cristallographie. Néanmoins, afin d’être pertinente, cette étude devra prendre en compte la
forte hétérogénéité de la microstructure perlitique après écrouissage. Un protocole d’observation
in-situ devra donc être employé afin de tenir compte de l’effet du vieillissement seulement. Il sera
alors nécessaire de poursuivre le développement de la technique de préparation de lames minces
permettant de limiter au maximum le vieillissement non intentionnel à température ambiante
avant analyse.
Dans l’idée de confirmer l’hypothèse de précipitation de carbures au cours du vieillissement,
l’approfondissement de l’analyse en spectroscopie mécanique concernant l’influence de l’ampli-
tude de sollicitation sur le frottement intérieur du matériau, présentée en annexe H, pourrait être
utile. En effet, les précipités, en jouant le rôle d’ancreurs des dislocations, peuvent venir modifier
la longueur libre moyenne des dislocations et ainsi perturber la réponse anélastique de l’acier.
Il serait alors nécessaire de réaliser un suivi cinétique plus fin afin de pouvoir discriminer les
deux premiers stades de vieillissement et de pouvoir mettre clairement en évidence la présence
de précipités.
Suite à la définition relativement fine des mécanismes métallurgiques mis en jeu au cours
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du vieillissement à basse température, la prochaine étape serait de déterminer l’influence de
certains paramètres relatifs au produit ou bien au procédé d’élaboration, sur les mécanismes
de vieillissement et notamment leurs cinétiques. Dans cette idée, une analyse de l’effet de la
composition a été entamée. Il a ainsi pu être mis en évidence que des variations de 0,1 %
massique de carbone ou 0,22 % de chrome ne paraissaient pas être des leviers pertinents pour
modifier les cinétiques de vieillissement des aciers perlitiques fortement écrouis. A partir de là,
il est possible de s’interroger sur l’influence d’une variation de composition plus importante ou
encore sur le choix des éléments d’alliage. Ainsi, le même type d’analyse pourrait être réalisé
en considérant cette fois, par exemple, l’effet du silicium ou du manganèse qui pourraient avoir
un effet sur la stabilité de la cémentite d’après certaines études de la littérature, ou encore une
influence sur les cinétiques de vieillissement.
De la même façon, l’étude de l’influence des paramètres du procédé d’élaboration tels que la
vitesse de tréfilage ou encore le taux de réduction de la gamme de tréfilage sur les cinétiques et
les amplitudes des mécanismes de vieillissement pourrait permettre de proposer des préconisa-
tions de solutions techniques en vue de limiter les effets du vieillissement sur les propriétés des fils.
Notons néanmoins que, suite à ce travail de thèse, et aux nombreuses études réalisées en
amont, il semble utopique de pouvoir bloquer le vieillissement des aciers perlitiques fortement
écrouis. Les deux axes de recherches proposés en perspective concernant la composition et les
paramètres de procédé d’élaboration, devront donc être envisagés comme de potentiels “retarda-
teurs” des mécanismes de vieillissement, qui pourraient ainsi permettre de faciliter l’assemblage
des fils fins après tréfilage.
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Annexe A
La gamme de tréfilage
La gamme de tréfilage utilisée pour l’élaboration des échantillons des travaux de thèse est
donnée dans le tableau suivant :
17,5 %N°Filière Diamètre (µm)  Vitesse de tréfilage (m/s) Vitesse de déformation (s−1)
1 1592 0,17 1,9.102
2 1456 0,35 2,1.102
3 1323 0,54 2,3.102
4 1194 0,75 2,6.102
5 1093 0,92 2,7.102
6 989 1,13 3,1.102
7 902 1,31 3,3.102
8 816 1,51 3,7.102
9 739 1,71 4,1.102
10 673 1,89 4,5.102
11 610 2,09 5,0.102
12 556 2,27
≈0,3
5,4.102
13 508 2,46 2,57 2,7.103
14 460 2,66 3,13 3,5.103
15 417 2,85 3,81 4,7.103
16 378 3,05 4,65 6,2.103
17 344 3,24 5,60 8,5.103
18 314 3,41 6,71 1,1.104
19 285 3,61 8,15 1,5.104
20 257 3,81 10 1,9.104
Table A.1: Tableau récapitulatif des diamètres, des déformations rationnelles et des vitesses de tréfilage
et de déformation pour chaque filière correspondant à la gamme de tréfilage présentant un taux de
réduction moyen de 17%. Seuls les fils provenant des filières paires ont été prélevés et étudiés.
Le prélèvement des échantillons en sortie des premières filières de la gamme ( < 2, 46) ne
peut être réalisé directement par la machine. Ces échantillons sont donc tréfilés à la vitesse
d’enfilage de la machine autour de 0,3 m/s.
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Annexe B
Les origines physiques du PTE
La mesure du PTE d’un métal repose sur les principes de la thermoélectricité et notamment
sur les effets thermoélectriques connus sous les noms de Peltier, Thomson et Seebeck. Tous les
trois sont liés à la variation du potentiel électrochimique des électrons de conduction µ défini
par :
µ = µ(T )− |e|.V (B.1)
où µ(T ) est le potentiel chimique des électrons de conduction, V est le potentiel électrostatique
auquel est porté le métal et e est la charge élémentaire de l’électron.
L’application d’un gradient de température ou d’un potentiel électrostatique à un matériau
métallique induit ainsi à l’intérieur de ce dernier des distributions de charges différentes qui
tendent à s’égaliser dans le temps et qui peuvent être reliées aux effets thermoélectriques cités
plus haut.
1 Les effets thermoélectriques
1.1 L’effet Peltier (1834)
Cet effet apparaît lorsqu’une jonction est réalisée entre deux matériaux conducteurs A et B à
une température T . Les deux matériaux tendent alors à égaliser leurs potentiels électrochimiques
au niveau de leur interface (équation B.2).
µ
T
A = µ
T
B ⇒ µTA − |e|.VA = µTB − |e|.VB (B.2)
Il apparaît ainsi une différence de potentiel entre les deux matériaux définissant le coefficient
de Peltier :
ΠAB = VA − VB (B.3)
La mesure de cette différence de potentiel dépendant de la température est à la base du
principe de la mesure de température par thermocouple.
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1.2 L’effet Thomson (1856)
Cet effet se manifeste dans un conducteur soumis à un gradient thermique dT . Les électrons
sont alors assujettis à une première force liée au gradient thermique et à une seconde force liée
au gradient de potentiel électrochimique : dµ = µT+dT − µT .
Il apparaît alors une différence de potentiel électrostatique proportionnelle à dT telle que :
dV = σT .dT (B.4)
où σT est le premier coefficient de Thomson.
Un deuxième coefficient de Thomson est défini à partir des variation de µ avec la température.
Il s’agit du pouvoir thermoélectrique S :
S = 1|e| .
dµ
dT
(B.5)
1.3 L’effet Seebeck
Cet effet est la résultante des effets Peltier et Thomson. Il se manifeste dans un circuit tel
que celui représenté par la figure B.1.
Figure B.1: Schéma de mesure de l’effet Seebeck.
Deux jonctions créées entre un métal A et un métal B sont portées à des températures T et
T + ∆T , les extrémités étant quant à elles à une température T0. L’effet Peltier aux jonctions
J1 et J2 entraîne :
en J1 : µ
T
A = µ
T
B (B.6) en J2 : µ
T+∆T
A′ = µ
T+∆T
B (B.7)
L’effet Thomson de son côté engendre les expressions suivantes pour les trois conducteurs :
µ
T
A − µ
T0
A = |e|.
∫ T
T0
SA.dT (B.8)
µ
T+∆T
B − µ
T
B = |e|.
∫ T+∆T
T
SB.dT (B.9)
µ
T0
A′ − µ
T+∆T
A′ = |e|.
∫ T0
T+∆T
SA.dT (B.10)
Par addition de ces trois équations, il s’ensuit :
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Les composantes du PTE
µ
T0
A′ − µ
T0
A = |e|.
∫ T+∆T
T
(SB − SA).dT (B.11)
Si les extrémités des conducteurs A présentent un potentiel V1 et V2 respectivement à T0, il
est possible d’écrire :
µ
T0
A′ − µ
T0
A = µ
T0
A − |e|.V2 − (µT0A − |e|.V1) = −|e|.(V2 − V1) (B.12)
Ainsi, en égalisant les équations B.11 et B.12 et en considérant une faible différence de
température ∆T aux extrémités du métal B, il est possible d’écrire :
SB − SA = −d(V2 − V1)
dT
= −∆V∆T (B.13)
A partir de là, connaissant le pouvoir thermoélectrique d’un métal de référence et la différence
de température imposée entre deux jonctions, la mesure de la différence de potentiel permet de
déterminer le pouvoir thermoélectrique d’un métal, d’autant plus facilement que cette mesure
est indépendante de la géométrie des conducteurs.
2 Les composantes du PTE
Dans la partie précédente, les effets thermoélectriques sont présentés en tenant compte seule-
ment du mouvement d’électrons. Néanmoins, des phonons ou encore ondes de réseau peuvent
aussi être engendrés par le gradient thermique et interagir avec le flux d’électrons. Il s’ensuit que
le pouvoir thermoélectrique peut être décomposé en deux composantes Sd et Sg (figure B.2).
Figure B.2: Allure schématique de la variation des composantes Sd et Sg et du PTE global en fonction
de la température.
– Sd est la composante d’origine diffusionnelle et est associée à la diffusion des électrons de
conduction. La variation de cette composante avec la température est considérée comme
linéaire.
– Sg est la composante de réseau ou de “phonon drag”. Elle traduit l’interaction des phonons
avec les électrons. Aux basses températures, cette composante suit une loi en T3. Aux
températures supérieures à θD, la température de Debye, les interactions phonons-phonons
deviennnent prépondérantes et le pouvoir thermoélectrique n’est pas affecté par le réseau.
La composante de réseau suit T−1. Pour les températures intermédiaires, un maximum de
cette composante est observé à θD/5 (θD = 476K pour le fer et 464K pour la ferrite).
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Annexe B – Les origines physiques du PTE
Le PTE absolu d’un métal présente donc un pic positif ou négatif à basse température et
une partie linéaire à plus haute température, tant qu’il n’y a pas de transformation de phase ou
de transition magnétique.
A température ambiante, les interactions électrons-phonons sont considérées comme négli-
geables et la mesure de PTE se situe alors dans le domaine diffusionnel. Toutefois, pour un
certain nombre de métaux comme le fer, cette évolution n’est pas vérifiée et il devient difficile
de déconvoluer le PTE en deux composantes (figure B.3). Benkirat a tout de même proposé
une déconvolution de la composante diffusionnelle |Sd| et de la composante de réseau |Sg| repré-
sentées en traitillés. Cette décomposition repose sur l’hypothèse d’une perte de linéarité de |Sd|
due au désordre ferromagnétique apparaissant autour du point de Curie [BIC 85]. Malgré tout,
à 20°C, il est donc impossible à priori de considérer que le PTE du fer est seulement défini par
sa composante diffusionnelle.
Figure B.3: PTE du fer en fonction de la température [BIC 85].
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Annexe C
Incertitudes de mesures de
résistivité électrique
La mesure de résistivité électrique d’un échantillon est effectuée à partir de la mesure de sa
résistance, elle même déterminée par la relation suivante :
Rech =
Vech
I
= Rétalon.
Vech
Vétalon
(C.1)
L’erreur relative sur la valeur de la résistance de l’échantillon peut donc être exprimée par :
∆Rech
Rech
= ∆Rétalon
Rétalon
+ ∆Vech
Vech
+ ∆Vétalon
Vétalon
(C.2)
Cette dernière est considérée comme inférieure à 10−4 à partir des caractéristiques du multi-
mètre Keithley 2001 effectuant les mesures en tension, et en considérant que la température ne
varie pas pendant l’essai (ni dans le bain, ni dans la pièce).
A partir de la résistance, la résistivité se calcule selon la relation :
ρech = Rech.
S
l
(C.3)
L’erreur relative s’exprime donc par :
∆ρech
ρech
= ∆Rech
Rech
+ ∆S
S
+ ∆l
l
(C.4)
Considérons un fil d’acier perlitique écroui de 350 mm de long et de 0,31 mm de diamètre.
L’erreur réalisée sur la mesure de la longueur et sur celle du diamètre étant estimées respecti-
vement à 5mm et 0,005 mm, il s’ensuit que l’erreur relative sur la mesure de résistivité est de
4,75.10−2. Cela conduit à une erreur absolue ∆ρech de l’ordre de 1 µΩ.cm pour une résistivité
d’environ 20 µΩ.cm.
L’expression de l’erreur relative sur la résistivité montre, par ailleurs, l’intérêt de travailler
avec des fils de gros diamètre les plus longs possibles. Cependant, des longueurs de fils très
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Annexe C – Incertitudes de mesures de résistivité électrique
supérieures à 350 mm peuvent poser un problème pratique d’encombrement dans le bain ther-
mostaté. Concernant le diamètre des fils, ce dernier est imposé par la déformation au cours du
tréfilage et par conséquent n’est pas un paramètre modifiable.
170 © 2014 – Aude LAMONTAGNE – Labs. MatéIS & LPMC – INSA de Lyon
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2014ISAL0109/these.pdf 
© [A. Lamontagne], [2014], INSA de Lyon, tous droits réservés
Annexe D
Artefacts des analyses en SAT
1 Analyse de deux phases avec des champs d’évaporation diffé-
rents
Lorsque deux phases sont analysées simultanément, la reconstruction du volume en trois
dimensions peut être biaisée. En effet, le programme de reconstruction suppose que le rayon de
courbure de la pointe est uniforme (ou que le grandissement est indépendant de la position). Or,
d’après l’expression E.β = V/R, il est clair que si le champ d’évaporation des phases n’est pas
le même, le rayon de courbure local sera aussi différent.
Eβ = V
R
(D.1)
Ainsi, le champ d’évaporation de la cémentite étant inférieur à celui de la ferrite, le rayon
de courbure local correspondant aux lamelles de cémentite sera plus important que celui de
la ferrite. Le grandissement local G, correspondant à la relation D.2, sera donc différent pour
chacune des phases (grandissement plus important dans la ferrite que dans la cémentite). Cette
différence de grandissement ne pouvant être prise en compte par le programme de reconstruction,
elle génère une distorsion du volume reconstruit (figure D.1).
G = L(m+ 1).R (D.2)
2 Influence de la rugosité d’interface sur les profils de concen-
tration
Les interfaces ferrite-cémentite ne sont pas nécessairement planes contrairement aux facettes
du volume d’échantillonnage avec lequel le profil est réalisé. Ainsi, comme l’illustre la figure D.2,
le profil de concentration apparent présente un gradient étalé alors que le profil de concentration
réel, quant à lui, est abrupte. Ce phénomène peut donc amener à surestimer la largeur d’une
lamelle de cémentite.
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Annexe D – Artefacts des analyses en SAT
Figure D.1: Artefact de reconstruction en trois dimension dans le cas d’une analyse de deux phases
présentant des champs d’évaporation différents.
Figure D.2: Artefact de mesure d’un gradient de concentration réalisé à travers une lamelle non plane.
3 Influence du volume d’échantillonnage sur les profils de concen-
tration
Le volume d’échantillonnage à partir duquel le profil de concentration est réalisé doit être
assez large pour permettre des mesures de composition sur un nombre d’atomes assez important
dans le but de limiter les fluctuations statistiques. En effet, ces fluctuations peuvent être estimées
par le calcul de l’écart-type σ de la distribution hypergéométrique correspondant à la probabilité
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Influence du volume d’échantillonnage sur les profils de concentration
de mesurer une concentration C :
σ =
√
C.(100− C)
N
(D.3)
où C est donnée en pourcentage atomique et N est le nombre d’atomes total analysés.
Toutefois, plus cette épaisseur d’échantillonnage sera importante, plus le gradient de concen-
tration obtenu sera étalé. Par une simple considération géométrique, il est possible de voir que
l’épaisseur d’une lamelle mesurée à travers un profil de concentration sera surestimée de la lar-
geur du profil d’échantillonnage, comme l’illustre la figure D.3.
Figure D.3: Artefact de mesure d’un gradient de concentration lié à l’épaisseur du volume d’échantillon-
nage.
Enfin, l’incertitude sur l’ajustement de l’orientation du volume d’échantillonnage et sur la
définition de sa direction de translation peut aussi affecter les gradients de concentration mesurés.
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Annexe E
La méthode de Kissinger
Cette méthode [KIS 57] est utilisée dans le but de déterminer les paramètres cinétiques
des transformations non isothermes. Elle repose sur l’hypothèse selon laquelle, au cours de la
montée en température à une vitesse β, la vitesse de réaction (dα/dt) passe par un maximum
pour une température correspondant, dans le cas des analyses DSC, à la température du pic
considéré (TP ). Ainsi, en dérivant l’équation d’Arrhenius (équation E.1) et l’équation d’une
réaction d’ordre n (équation E.2), Kissinger met en évidence l’équation E.3.
k = A exp[− Q
RT
] (E.1)
où k est une constante de vitesse, A est
une constante, Q est l’énergie d’activation,
R est la constante des gaz parfaits et T est
la température.
dα
dt
= k(1− α)n (E.2)
où α est le degré de réaction, t est le
temps et n est l’ordre de la réaction.
d(dαdt )
dt
= A exp(− Q
RT
)( Q
RT 2
)(1− α)ndT
dt
− n(1− α)(n−1)A exp(− Q
RT
)dα
dt
= 0 (E.3)
En considérant que n(1− α)(n−1) est proche de l’unité et que dTdt = β (vitesse de montée en
température) est une constante, nous arrivons à :
ln( β
T 2P
) = ln(AR
Q
)− Q
RTP
(E.4)
Ainsi, en réalisant des analyses DSC à différentes vitesses de montée en température et en
déterminant les températures des pics pour chaque essai, il est possible de tracer un graphique
de Kissinger représentant ln( β
T 2P
) en fonction de 1
T 2P
. La détermination de la pente de la droite
obtenue permet ainsi de remonter à l’énergie d’activation du phénomène associé au pic considéré.
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Annexe F
Méthode de préparation des lames
minces
Ce travail de thèse a mis en évidence la nécessité de développer un protocole de prépara-
tion des lames minces pour l’étude in-situ du vieillissement par microscopie électronique en
transmission.
Avant de présenter les méthodes de préparation des lames minces envisagées et de discuter de
leurs avantages et inconvénients, il est nécessaire de répertorier les différents critères auxquels
doivent répondre ces lames pour assurer la qualité et la pertinence de l’étude.
Ainsi, dans un premier temps, ces lames doivent présenter une épaisseur la plus fine possible
(quelques dizaines de nanomètres) pour permettre d’accéder à une résolution suffisante au cours
des observations. En effet, la finesse de la microstructure en sortie de tréfilage associée à la taille,
supposée très faible, des précipités recherchés, pourrait nécessiter l’utilisation d’un mode “haute
résolution” (HRTEM) et donc l’utilisation de lames minces d’excellente qualité.
De la même façon, ces lames doivent, autant que possible, être représentatives à la fois
de l’état t0 et de la microstructure de l’échantillon massif pour s’assurer que les phénomènes
microstructuraux observés durant le vieillissement in-situ correspondent bien aux mécanismes
de vieillissement du matériau massif.
Dans ce cadre, les deux méthodes de préparation envisagées vont être discutées en termes
d’avantages et d’inconvénient vis à vis des critères cités ci-dessus.
Commençons par la technique de préparation des lames minces par FIB (Focused Ion Beam).
Cette dernière, utilisée par le partenaire industriel, présente le principal avantage de permettre
aisément la sélection de la région d’intérêt dans laquelle la lame sera prélevée. En effet, cette
méthode permet d’analyser, au choix, des zones au cœur du fil ou en surface pouvant potentiel-
lement vieillir de manière différente. Quant au sens de prélèvement, l’avantage du FIB repose
sur le fait qu’il donne facilement accès à un prélèvement dans le sens transverse. En effet, une
préparation dans le sens transverse du fil permet d’obtenir une meilleure résolution, les inter-
faces ferrite/cémentite étant toujours parallèles au faisceau d’électrons et les superpositions de
lamelles dans l’épaisseur de la lame mince étant évitées [PAR 11]. De plus, une meilleure repré-
sentativité du matériau peut être atteinte puisque ce sens de prélèvement donne accès à plus
de colonies perlitiques [LAN 77]. Toutefois, malgré tout, le prélèvement par FIB ne semble pas
totalement adapté à l’étude du vieillissement des fils d’acier perlitique fortement écrouis puisque
la question de l’état de vieillissement de la lame prélevée reste en suspens. En effet, il est possible
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Annexe F – Méthode de préparation des lames minces
de s’interroger sur l’effet de l’énergie fournie au matériau sous le faisceau d’ions : la microstruc-
ture hors équilibre de l’acier en sortie de tréfilage n’est-elle pas modifiée par le bombardement
d’ions gallium ? ce bombardement n’engendre-t-il pas une amorphisation de la microstructure
en surface ? Ces interrogations mettent alors en avant la nécessité de développer un nouveau
protocole de préparation des lames.
Dans ce cadre, une méthode de préparation plus conventionnelle (affinement mécanique suivi
d’un polissage ionique (PIPS)) a ainsi été envisagée. La difficulté principale concerne alors le
sens de prélèvement transverse : comment prélever une lame mince de 3 mm de côté dans le sens
transverse d’un fil de quelques centaines de microns de diamètre ? L’idée a alors été de placer
plusieurs fils d’acier perlitique écrouis préalablement nettoyé dans un tube de 3 mm de diamètre
extérieur et de fixer l’ensemble à l’aide d’une colle de type epoxy, assez fluide pour venir combler
toutes les zones vides du tube (figure F.1).
Figure F.1: Schéma de principe du protocole de préparation des lames minces dans le sens transverse
du fil.
Suite à cette étape, des disques de 200 microns d’épaisseur environ peuvent être coupés à la
scie à fil dans le tube, amincis dans un premier temps mécaniquement, puis à l’aide du meulage
concave. Une ultime étape de polissage ionique permettrait alors de venir finaliser la préparation
de la lame. C’est alors l’ensemble des étapes d’amincissement qui a été critique dans la mise en
place de ce protocole. En effet, les essais menés se sont tous conclus par un échec du fait de la
décohésion entre les échantillons et la colle epoxy ou encore de l’amincissement prématuré du
tube avant même celui des échantillons.
Par manque de temps, ce protocole n’a pas pu être amélioré mais des modifications ont été
malgré tout envisagées, notamment le prélèvement dans le tube de disques plus épais et un
amincissement direct par meulage concave sans passer par l’étape d’amincissement mécanique
pour améliorer la tenue entre les échantillons et limiter l’usure prématurée du tube. L’utilisation
d’un matériau de type acier inoxydable, plus résistant, pour le tube pourrait aussi limiter la
différence d’amincissement avec les échantillons.
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Annexe G
Les carbures de fer
Le revenu d’une ferrite sursaturée en carbone engendre des phénomènes de précipitation du
carbone présent en solution solide. Suivant la température, plusieurs composés peuvent généra-
lement se former.
T ≤ 50°C : Petits carbures basses températures instables, correspondant probablement à
des regroupements d’atomes, sans formation réelle de précipités (équivalents aux zones
GP dans les alliages d’aluminium) [ABE 84]. Le durcissement important des aciers dans
lesquels se développent les carbures basses températures semble indiquer que les contraintes
de cohérence dans la matrice sont beaucoup plus importantes que dans le cas des autres
carbures de fer.
100°C ≤ 200°C : Carbures  (Fe2−4C) métastables, cohérents, précipitant dans la matrice
sous forme de fine plaquettes parallèles aux plans {100} de la ferrite. Observés pour la
première fois par Jack dans les années 1950 [JAC 51], ils ont été identifiés comme une
phase hexagonale compacte semi-cohérente isomorphe du nitrure de fer Fe8N. Depuis,
plusieurs variantes (, ′ et η) de ces types de précipités ont été observées dans la martensite
notamment [HIR 72]. Elles se distinguent par l’organisation des atomes de carbone dans
les sites octaédriques de la structure du fer.
100°C ≤ 400°C : carbure Fe3C’ métastables, semi-cohérents, précipitant sur les disloca-
tions sous forme de plaquettes parallèles aux plans {110} de la ferrite avec généralement
une croissance à caractère “dendritique” avec une structure orthorombique.
T ≥ 300°C : Carbures d’équilibre Fe3C incohérents de structure orthorombique, se déve-
loppant essentiellement aux joints de grains.
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Annexe H
Effet de l’amplitude de déformation
en spectroscopie mécanique
La mesure du frottement intérieur en fonction de l’amplitude de la contrainte appliquée est
une façon intéressante d’étudier les mécanismes d’interaction entre dislocations et défauts ponc-
tuels tels que les solutés puisque ces derniers modifient fortement la mobilité des dislocations.
Une courbe typique de mesure de frottement intérieur en fonction de l’amplitude peut géné-
ralement être décomposée en deux parties, la première partie étant indépendante de l’amplitude
et la seconde présentant une augmentation plus ou moins exponentielle (figure H.1).
Les deux principaux mécanismes d’interaction entre les dislocations et les défauts ponctuels
donnant lieu à une dépendance en amplitude sont le désancrage des dislocations de ces défauts
ponctuels et le mouvement des dislocations à travers un nuage de défauts ponctuels situés sur
leurs plans de glissement [GRE 01]. Dans le cadre de cette étude, il a été choisi de se focaliser
sur le mécanisme de désancrage des dislocations et la téhorie de Granato-Lücke.
Afin de décrire ce modèle, il est nécessaire de considérer le mouvement d’une dislocation
sous l’effet d’une contrainte cyclique comme analogue à celui d’une corde vibrante dissipant
de l’énergie en présence d’un phénomène d’amortissement. D’après ce modèle, les dislocations
Figure H.1: Représentation schématique de l’évolution du frottement intérieur en fonction de l’amplitude
de la contrainte appliquée. Φi correspond au niveau de FI lié à la partie indépendante de l’amplitude et
Φd correspond à l’évolution de FI dépendante de l’amplitude.
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Annexe H – Effet de l’amplitude de déformation en spectroscopie mécanique
peuvent être bloquées par deux types d’ancreurs. Ainsi, nous pouvons distinguer les ancreurs
forts de type précipités, nœuds du réseau de dislocations... , des ancreurs faibles que sont les
solutés par exemple. Il existe ainsi deux longueurs caractéristiques dans le modèle, la longueur L
correspondant à la distance entre deux ancreurs forts et la longueur l correspondant à la distance
entre deux ancreurs faibles (figure H.2).
Dans cette configuration, en l’absence de contrainte, la dislocation est considérée comme
linéaire et épinglée par les deux types de points d’ancrage. Cet ancrage des dislocations est
le résultat de l’interaction entre le champ de contrainte de la dislocation et celui des défauts
[COT 48]. En présence d’une faible contrainte cette fois, les segments de dislocations entre les
ancreurs faibles commencent à se courber de manière réversible. Les segments courbes ainsi for-
més exercent alors une force de réseau fσcr = σcrbl sur les points d’ancrage, inférieure ou égale à
la force de liaison fm entre l’ancreur et la dislocation. Lorsque cette force de réseau fσcr dépasse
la force de laison, la dislocation se libère du point d’ancrage, causant l’augmentation de la force
appliquée au point voisin et le désancrage consécutif de l’ensemble du segment de dislocation
entre deux ancreurs forts. Ce mécanisme est représenté de manière schématique sur la figure H.2.
Figure H.2: Représentation schématique du phénomène de désancrage des dislocations des défauts ponc-
tuels.
Ainsi ce mécanisme de désancrage des dislocations permet d’interpréter la partie dépendante
de l’amplitude Φd de l’évolution de frottement intérieur avec l’amplitude. Afin de mettre en
place le modèle utilisé dans l’étude, reprenons séparément ces deux composantes du frottement
intérieur.
1. Modèle classique de la corde vibrante et le facteur de perte dynamique Φi
Cette composante du frottement intérieur indépendante de l’amplitude est liée au mécanisme
d’amortissement s’opposant au glissement des dislocations à l’origine du déphasage entre la
déformation élastique et la contrainte appliquée. Elle peut se calculer à partir de l’équation du
mouvement sur le déplacement u(y, t), dans laquelle apparait un terme associé à l’amortissement.
mdu¨+Bu˙− γ(∂
2u
∂y2
) u bσ = σ0b exp(iωt)) (H.1)
où B est une constante d’amortissement, γ est la tension de ligne de la dislocation, σ est la
contrainte appliquée et b est le vecteur de burgers.
Dans le domaine anélastique, le glissement des dislocations induit par la contrainte cyclique
appliquée est un mouvement à courte distance réversible entre deux points d’ancrage (ie. les
conditions aux limites sont u(0, t) = u(l, t) = 0). Nous considérons ainsi le déplacement comme
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étant le même que celui sous une contrainte statique : u(y, t) = Aσ0(ly − y2) exp(iωt). Sans
entrer dans les détails du calcul, la composante Φi du frottement intérieur peut alors s’écrire :
Φi =
ΛBL4eω
36Gb2 ∝ l
4 (H.2)
avec Λ, la densité de dislocations, ω la fréquence angulaire de la contrainte appliquée, G le
module de cisaillement et enfin Le la longueur moyenne d’un segment de dislocation qui vibre
sous l’effet d’une contrainte cyclique. Cette longueur moyenne est donnée par : 1Le =
1
L +
1
l ≈ 1l
du fait que L l.
Il apparait donc, d’après ce modèle, que la composante du frottement intérieur indépendante
de la fréquence Φi dépend principalement de la distance entre points d’ancreurs faibles (atomes
de soluté ségrégés notamment).
2. Le facteur de perte hystérétique statique Φd
Dans le cas où la contrainte appliquée est assez importante pour provoquer le désancrage
de la dislocation des défauts ponctuels, un nouveau phénomène responsable de l’amortissement
apparait. Dans cette configuration, le frottement intérieur est dû aux segments de dislocation
L épinglés par les ancreurs forts et, en considérant une distribution aléatoire des points d’an-
crage faibles le long de la dislocation 1, la composante du frottement intérieur dépendante de
l’amplitude peut s’écrire :
Φd =
C1
0
. exp(−C2
0
) avec C1 =
ΩΛL3
pi2l
.C2 et C2 =
Kaδ
l
(H.3)
Dans cette expression 0 est l’amplitude de déformation (associée à σ0), δ est le paramètre
de faute de Cottrell, et K et Ω sont des facteurs dépendant de l’orientation.
Finalement, en considérant le modèle proposé parGranato et Lücke [GRA 56] pour l’amor-
tissement dépendant de l’amplitude, il est possible d’écrire :
Φd =
ΛBL4eω
36Gb2 +
ΩΛL3
pi2l
.
Kaδ
l
.
1
0
exp(−Kaδ
l
.
1
0
) (H.4)
Cette expression peut aussi s’écrire à partir de la force de liaison fm et de la densité de
dislocations participant au phénomène de désancrage, ρ :
Φd =
ΛBL4eω
36Gb2 +
ρL3
6l .
fm
bEl
.
1
0
exp(− fm
bEl
.
1
0
) (H.5)
Ainsi, il apparait possible d’ajuster les courbes expérimentales obtenues dans l’étude de
l’influence de l’amplitude par l’équation suivante :
y = y0 +K1.
K2
xα
. exp(−K2
xα
) (H.6)
1. N(l)dl = λ
l¯2
exp(− l¯¯l )dl où l¯ est la distance moyenne entre les défauts ponctuels ségrégés sur les dislocations.
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Annexe H – Effet de l’amplitude de déformation en spectroscopie mécanique
où y0 est le fond de frottement intérieur indépendant de l’amplitude, Φi, et où α est un
paramètre permettant de prendre en compte l’hétérogénéité de déformation au sein de l’échan-
tillon dans le pendule de torsion inversée. En effet, cette déformation varie de zéro au centre de
l’échantillon à une valeur maximale en surface. Ce paramètre a été estimé à 0,5 pour les échan-
tillons symétriques [BAT 72]. Concernant les paramètres K1 et K2, ces derniers correspondent
aux variables d’ajustement du modèle et valent :
K1 =
ΩΛL3
pi2l
∝ L
3
l
K2 =
fm
bEl
= nfm
bEL
∝ 1
l
(H.7)
où n est la densité de défauts ponctuels ségrégés sur les dislocations.
A partir de là, l’objectif d’une telle analyse dans le cas de l’étude du vieillissement des fils
d’acier perlitique écrouis est de déterminer les évolutions de L et l au cours des traitements
thermiques à partir des ajustements des courbes par le modèle présenté ci-dessus. En effet,
ces deux distances sont en général sensibles aux deux mécanismes de vieillissement que l’on
souhaite mettre en évidence. Ainsi, le phénomène de ségrégation des atomes de carbone sur les
dislocations va induire une augmentation de n et une diminution simultanée de l. De la même
façon, un phénomène de précipitation devrait entrainer une diminution de L puisque les petits
précipités jouent le rôle d’ancreurs forts pour les dislocations.
Afin de suivre l’évolution de ces distances, une hypothèse est toutefois nécessaire. En effet,
il est possible de déterminer les variations de L et l à partir de la détermination des deux pa-
ramètres d’ajustement K1 et K2 définis plus haut, à condition de considérer que l’ensemble des
grandeurs les définissant soient elles constantes, notamment Λ, la densité de dislocations. Pour
la suite de l’étude, les traitements de vieillissement étant réalisés à 70°C, nous considérons alors
que la densité de dislocations ne varie pas de manière significatives.
La figure H.3 illustre les évolutions du frottement intérieur en fonction de l’amplitude après
différents traitements de vieillissement à 70°C dans le cas de deux échantillons déformés à 
= 3,42 et  = 1,12. Les courbes correspondantes ont toutes été ajustées en utilisant le modèle
détaillé ci-dessus. Les paramètres d’ajustement K1 et K2 sont ainsi répertoriés dans les tableaux
H.1 et H.2.
A partir des variations relatives des paramètres K1 et K2 entre chaque état de vieillissement,
il a été possible de suivre l’évolution des distances caractéristiques du réseau de dislocations. La
figure H.4 représente ainsi ces évolutions en fonction du temps à 70°C.
Ces variations peuvent alors être interprétées à la lumière des stades de vieillissement propo-
sés dans le chapitre III. En effet, bien qu’une analyse approfondie, avec notamment un affinement
des courbes, soit nécessaire pour apporter de réelles confirmations aux différents mécanismes mé-
tallurgiques avancés, il semble néanmoins que les évolutions de l et de L puissent être expliquées
en termes de ségrégation et de précipitation des atomes de carbone.
Considérons alors séparément les deux déformations étudiées.
Dans un premier temps, focalisons nous sur les évolutions de l et L relatives à l’échantillon
tréfilé à  = 1,12. Notons tout d’abord que, d’après le chapitre ??, le phénomène de dissolution de
la cémentite devrait être négligeable pour cette déformation rationnelle, la quantité de carbone
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(a) (b)
Figure H.3: Evolution du frottement intérieur en fonction de l’amplitude de la déformation imposée
pour différent état de vieillissement à 70°C pour deux échantillons déformés à (a)  = 1,12 et (b)  =
3,42.
Etat t0 14h - 70°C 3 jours - 70°C 1 semaine - 70°C
K1 K2 K1 K2 K1 K2 K1 K2
0,01827 0,09522 0,01521 0,1195 0,01054 0,10855 0,00735 0,09091
∆K1
K1
= −0, 1675
∆K2
K2
= 0, 2550
∆K1
K1
= −0, 3070
∆K2
K2
= −0, 0916
∆K1
K1
= −0, 3027
∆K2
K2
= −0, 1625
Table H.1: Tableau récapitulatif des paramètres d’ajustement des courbes de frottement intérieur en
fonction de l’amplitude de déformation appliquée dans le cas d’un échantillon déformé à  = 1,12.
Etat t0 14h - 70°C 1 semaine - 70°C
K1 K2 K1 K2 K1 K2
0,00936 0,05886 0,00851 0,0750 0,00839 0,07597
∆K1
K1
= −0, 0908
∆K2
K2
= 0, 2742
∆K1
K1
= −0, 0141
∆K2
K2
= −0, 0129
Table H.2: Tableau récapitulatif des paramètres d’ajustement des courbes de frottement intérieur en
fonction de l’amplitude de déformation appliquée dans le cas d’un échantillon déformé à  = 3,42.
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Annexe H – Effet de l’amplitude de déformation en spectroscopie mécanique
(a) (b)
Figure H.4: Evolutions des distances entre (a) points d’ancrage faibles l et (b) points d’ancrage forts.
disponible en solution solide devrait être relativement proche de sa limite de solubilité dans
la ferrite. De plus, pour cette déformation rationnelle relativement faible, il est intéressant de
noter que la distance initiale moyenne entre ancreurs forts L à l’état brut de tréfilage devrait
être encore assez importante. En effet, l’affinement lamellaire devrait encore être limité et le
réseau de dislocations devrait encore être assez large.
D’après la figure H.4 il apparait que la distance entre ancreurs forts L diminue avec le
vieillissement à 70°C puis se stabilise pour les temps les plus longs. Au contraire, la distance entre
ancreurs faibles l présente une diminution après 14 heures à 70°C puis réaugmente de manière
continue. Ces évolutions des deux distances étudiées pourraient s’expliquer par le raisonnement
présenté ci-dessous, également représenté schématiquement sur la figure H.5.
14h à 70°C : Cet état correspond directement au second stade de vieillissement d’après
les mesures de PTE. La comparaison entre l’état t0 et ce premier état vieilli nous donne
ainsi des informations concernant les deux mécanismes de vieillissement à la fois. Dans ce
contexte, la diminution de l peut s’interpréter par la ségrégation des atomes de carbone
présents en solution dans la ferrite et la diminution de L peut provenir d’une précipitation
de carbures le long des dislocations qui diminuerait la distance entre ancreurs forts. Les
atomes de carbone participant à la précipitation peuvent provenir à la fois des atomes
ségrégés sur les dislocations et des atomes en solution.
3 jours à 70°C : Dans cet état, nous notons une diminution de L qui peut être à nouveau
associée à une précipitation le long des dislocations. Toutefois, à la différence du vieillisse-
ment de 14 heures à 70°C, cette diminution de L est accompagnée par une augmentation
de la distance l. Ceci peut être expliqué par le fait qu’il n’y a plus d’atomes de carbone
en solution solide disponibles pour la précipitation : les précipités se forment à partir des
atomes de carbone préalablement ségrégés sur les dislocations, provoquant l’augmentation
de la distance entre les points d’ancrage faibles.
1 semaine à 70°C : l continue d’augmenter alors que L se stabilise. Il semble ainsi que
la densité de précipités reste constante mais que ces derniers grossissent en pompant les
atomes ségrégés sur les dislocations, engendrant à nouveau une augmentation de la dis-
tance entre les ancreurs faibles.
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Figure H.5: Représentation schématique des évolutions microstructurales responsables des variations de
l et L observées pour la déformation rationnelle de  = 1,12. La distance initiale entre ancreurs forts L
devrait être relativement importante et peu d’atomes de carbone en solution solide sont disponibles.
Concernant maintenant l’échantillon déformé à  = 3, 42, la microstructure initiale brute de
tréfilage présente des différences notables avec celle déformée à  = 1, 12. En effet, l’important
écrouissage subi par le matériau doit provoquer une diminution significative de la distance in-
terlamellaire ainsi qu’une augmentation de la densité de dislocations engendrant ainsi une forte
diminution de la distance initiale moyenne entre ancreurs forts L. Du point de vue de la quan-
tité disponible d’atomes de carbone en solution solide, celle-ci devrait être beaucoup plus élevée,
comme montré au chapitre III, puisque le phénomène de dissolution de la cémentite est déjà
fortement entamé pour cette déformation.
D’après la figure H.4, il apparait que l et L présentent les mêmes tendance : ces deux distances
diminuent entre l’état brut de tréfilage et l’état vieilli 14 heures à 70°C puis se stabilisent pour
l’état vieilli une semaine à 70°C. Notons malgré tout que la diminution de l est plus marquée
que celle de L. A nouveau, ces évolutions pourraient s’interpréter à travers les mécanismes
de vieillissement déterminés dans le chapitre IV, comme le montre le raisonnement présenté
ci-dessous ainsi que le schéma récapitulatif H.6.
14h à 70°C : Les diminutions de l et de L associées illustrent les deux premiers stades de
vieillissement à la fois. Ainsi, comme pour l’échantillon déformé à  = 1,12, la diminution de
l peut être associée à la ségrégation des atomes de carbone sur les dislocations rapprochant
ainsi les points d’ancrage faibles. Pour ce qui est de L, sa petite diminution semble indiquer
une précipitation le long des dislocations, rapprochant cette fois les ancreurs forts.
1 semaine à 70°C : L’évolution de l et L semble se stabiliser entre 14 heures et une semaine
à 70°C. Cette absence d’évolution n’infirme pas pour autant l’hypothèse de précipitation
de carbures. En effet, dans un réseau de dislocations dense, la précipitation peut avoir
lieu préférentiellement au nœuds du réseau ou encore, dans le cas d’une microstructure la-
mellaire, au niveau des interfaces, qui sont des points d’ancrage forts. Ainsi, les précipités
formés pourraient ne pas constituer de points d’ancrage forts supplémentaires et par la
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Annexe H – Effet de l’amplitude de déformation en spectroscopie mécanique
même occasion ne pas provoquer de diminution de L. Concernant la distance entre points
d’ancrage faibles l, la stabilité de cette dernière avec le vieillissement peut être expliqué
par l’importante quantité de carbone disponible en solution solide pour maintenir la satu-
ration des sites de ségrégation sur les dislocations malgré le départ éventuel des atomes de
carbone vers les précipités.
Figure H.6: Représentation schématique des évolutions microstructurales responsables des variations de
l et L observées pour la déformation rationnelle de  = 3,42. La distance initiale entre ancreurs forts L
devrait être relativement faible et une quantité importante d’atomes de carbone en solution solide est
disponible.
Enfin, les hypothèses avancées ici semble en adéquation avec l’étude des propriétés mécaniques
au cours du vieillissement réalisée au chapitre IV. En effet, il est possible de remarquer que pour
les échantillons les plus écrouis ( = 3,42 et 3,81), la fragilité des fils peut provenir de la très
faible longueur de dislocations qui ne leur permet pas de se mouvoir. Au contraire, dans le cas des
déformations inférieures telles que  = 1,12, les dislocations étant plus longues, le durcissement
par ségrégation et précipitation est actif.
En conclusion, il semble donc que la spectroscopie mécanique apporte des informations com-
plémentaires aux résultats de PTE et de DSC, corroborant les hypothèses liées aux mécanismes
métallurgiques responsables du vieillissement. Toutefois, ces résultats nécessitent des approfon-
dissements : des analyses similaires sur un plus grand nombre de déformations et sur une plus
grande plage de traitements de vieillissement (du premier stade au second stade) pourraient être
réalisées pour affiner les interprétations proposées. De la même façon une étude de reproducti-
bilité pourrait être utile.
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